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RESUME 
La legislation europeenne interdisant l'usage du plomb dans les soudures en 
microelectronique en 2006 a beaucoup stimule la recherche et le developpement dans ce 
domaine. Un important probleme lie a la fiabilite des soudures sans plomb demeure la 
grande consommation de metal donnant lieu a une croissance excessive de composes 
intermetalliques (IMC). Ces composes ont tendance a craquer lorsque mis sous 
contrainte, particulierement si la geometrie de la bille de soudure favorise la 
concentration de contrainte pres de l'interface de soudure. Notre reponse au probleme de 
remplacement de l'alliage traditionnel etain plomb a ete d'etudier les reactions en phase 
liquide, qui donnent lieu a une partie importante de la consommation des metaux et de la 
croissance des IMC, dans 1'etain pur et dans les alliages Sn-0,7Cu et Sn-0,9Cu, puis 
d'observer comment la geometrie de la bille se transforme lors de la fonte. 
La litterature scientifique actuelle donne tres peu d'informations precises sur les 
reactions en phase liquide se produisant lors d'une soudure. De plus, la methodologie 
d'inspection des soudures se limite generalement a evaluer Tangle que forme la bille de 
soudure avec le contact metallique sur lequel celle-ci est soudee. C'est pour combler ces 
deux lacunes que nous avons adapte une technique de diffraction in situ des rayons X 
par source synchrotron a l'etude des reactions en phase liquide lors de la soudure. Nous 
avons aussi mis au point une chambre a atmosphere et temperature controlees munie 
d'une camera video et d'un logiciel d'acquisition permettant de mesurer la vitesse de 
fonte des billes de soudure environ 30 fois par secondes. Nous avons etudie ces trois 
aspects inter-relies : la geometrie de la bille lors de la fonte, la consommation des 
metaux et finalement la croissance des phases intermetalliques. 
Les mesures de la vitesse de fonte pour lesquelles nous avons developpe une 
technique de mesure d'angle ont permis de constater qu'une bille de soudure passe par 
une forme qui, si solidifiee a ce moment, donne lieu a une concentration de contrainte. 
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Ce moment correspond selon nos mesures a des temps allant de 0,3 a 2 secondes. 
Lorsque la bille est solidifiee apres des temps superieurs a 1,7 a 3,5 secondes, la forme 
solidifiee minimise ces concentrations de contrainte. 
Au niveau de la consommation des metaux, les mesures effectuees sur des 
substrats de cuivre ont montre la propension de ce materiau a se dissoudre rapidement 
dans les premiers instants suivant la fonte pour saturer l'alliage de soudure en cuivre. 
Les mesures sur un substrat de cuivre protege par une couche de nickel ont montre 
l'efficacite du nickel a ralentir la consommation. Finalement, la resolution temporelle 
d'environ 250 ms de nos mesures a permis d'etablir des liens, jusqu'a present mal 
connus, entre les changements de vitesse de consommation et la croissance des phases 
intermetalliques. 
Les mesures de croissance des intermetalliques ont permis de determiner que la 
phase CueSns a une croissance initiale rapide pour ensuite ralentir et meme se dissoudre, 
alors que les phases Cu3Sn et M3S114 ont une croissance lente et reguliere. L'observation 
de soudures avec de l'etain pur sur du cuivre protege par du nickel montre que la phase 
Ni3Sn4 croit jusqu'a ce que le cuivre commence a se dissoudre. Par la suite, la phase 
Ni3Sn4 se dissout et fait place a CueSns. Lorsque Ton utilise plutot l'alliage eutectique 
Sn-0,7Cu, on observe que la phase Cu6Sns croit initialement, pour ensuite se dissoudre 
au profit de Ni3Sn4. La situation s'inverse ensuite lorsque le cuivre commence a se 
dissoudre et que la croissance du CueSns prime sur celle du Ni3Sn4. 
Finalement, nous avons mis sur pied une methode permettant d'identifier, par 
diffraction in situ des rayons X, lorsqu'il y a delamination des phases intermetalliques de 
l'interface de soudure. Ceci a permis d'observer que la phase Q^Sns a tendance a se 
detacher de l'interface de soudure (spalling) a des temperatures superieures ou egales a 
250°C dans les alliages contenant du cuivre (Sn-0,7Cu et Sn-0,9Cu) et a toujours 
tendance a se detacher dans l'etain pur. 
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ABSTRACT 
The European legislation banning the use of lead in microelectronic soldering, 
which took effect in 2006, has greatly stimulated research and development in the field 
of lead-free solders. Currently, an important problem associated with the use of lead-free 
solders is the rapid consumption of base metals leading to an excessive growth of 
intermetallic compounds (IMC). These compounds have a tendency to crack when 
submitted to stress, especially when the solder ball geometry amplifies stress close to the 
soldering interface. Our answer to the tin-lead alloy replacement problem has been to 
investigate liquid phase reactions, responsible for most of the metal consumption and 
IMC growth, in pure Tin and in Sn-0.7Cu and Sn-0.9Cu alloys, as well as investigating 
how the solder ball geometry transforms itself during melting. 
Current scientific literature gives very little precise information on liquid phase 
reactions during soldering. Moreover, soldering inspection methodology is generally 
limited to measuring the angle formed between the solder ball and the metallic contact 
bonded to it. In this work, we have adapted an in situ synchrotron source X-ray 
diffraction technique to study liquid phase reactions during soldering. We have also put 
together a temperature and atmosphere controlled oven equipped with a video camera 
and acquisition software capable of measuring the geometry of the solder balls during 
melting 30 times per seconds. We have studied these three interrelated aspects: the 
melting of the solder balls, the consumption of metals and finally the growth of 
intermetallic compounds. 
The geometry measurements, for which we have developed an angle measuring 
technique, have allowed us to discover that during melting, the solder ball takes a shape 
which, if solidified in that form, leads to stress concentration, which happens between 
0.3 and 2 seconds after melting begins. When the solder ball is solidified after times 
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greater than 1.7 to 3.5 seconds, the shape of the solidified solder minimises stress 
concentration. 
The consumption measurements made on copper substrates have shown the 
propensity of this metal to dissolve rapidly in the liquid soldering alloy in the seconds 
following melting. The measurements made on copper substrates protected by a nickel 
film, acting as a barrier, have shown the efficiency of nickel in slowing down metal 
dissolution. Finally, the 250 ms resolution with which our measurements were taken has 
allowed us to draw links, up to now unclear, between changes in metal consumption 
speed and intermetallic compound growth. 
The intermetallic compound growth measurements have shown that initial 
growth of the CueSns phase is rapid then slows down and even dissolves, while the 
growth of Cu3Sn and Ni3Sn4 is slow and regular. Soldering with pure tin on nickel 
protected copper shows that the Ni3Sn4 phase grows until the copper begins to dissolve. 
Following this, the Ni3Sn4 phase dissolves and Cu6Sns grows. When the eutectic Sn-
0.7Cu alloy is used instead, we observe the CueSns phase growing immediately after 
melting, then dissolving while Ni3Sn4 grows. The situation then inverses when copper 
begins to dissolve with CueSns growing back while Ni3Sn4 is consumed. 
Finally, we have developed a method, using in situ X-ray diffraction, to identify 
intermetallic spalling from the soldering interface. This has allowed us to observe that 
the Cu6Sn5 phase has a spalling tendency at temperatures equal to or over 250°C with 
copper containing alloys (Sn-0.7Cu et Sn-0.9Cu) while this is observed at all 
temperatures with pure tin. 
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CHAPITRE 1 - Introduction 
L'entree en vigueur en 2006 de la legislation europeenne 2002/95/EC, interdisant 
a certaines exceptions pres la vente sur leur territoire des produits electriques et 
electroniques contenant du plomb, a provoque une veritable ruee vers le sans-plomb. 
Cette legislation visait principalement a limiter la quantite de plomb et d'autres elements 
toxiques se retrouvant chaque annee dans les depotoirs, aboutissant eventuellement dans 
les cours d'eau et les terres cultivables et empoisonnant en bout de ligne la population. 
Les soudures, composees traditionnellement d'environ 38% massique de plomb, 
represented done 1'obstacle principal a 1'entree sur le marche europeen des produits 
electriques et electroniques. C'est done vers ces soudures que se sont tournes, dans les 
recentes annees, la majorite des efforts de recherche et de developpement dans le 
domaine de l'empaquetage en electronique. 
1.1 Le brasage, definition et concepts cles 
Plusieurs techniques permettent de joindre deux metaux de fagon durable. Une 
d'entre elle, la soudure, se definit comme etant la jonction de deux pieces metalliques 
par fusion des parties en contact. Le brasage, d'un autre cote, est la jonction de deux 
pieces metalliques a l'aide d'un metal d'apport qui sera le seul a fondre. Le brasage 
trouve done tout son interet quand les pieces metalliques a joindre doivent l'etre a une 
temperature relativement faible par rapport a leur point de fusion. 
En electronique, trois niveaux de soudures (brasage en realite) entrent dans la 
fabrication de l'emballage du produit. Le premier niveau relie la puce de silicium au 
boitier ceramique a l'aide de billes de soudure reliant les finis metalliques, tels que 
cuivre ou nickel (Figure 1-1). Le deuxieme niveau relie ce boitier a la plaquette de 
circuits imprimes, ou Printed Circuit Board (PCB), qui contient le circuit integre. 
Finalement, le troisieme niveau de soudure relie la plaquette aux differents connecteurs 
des ports d'entree et de sortie. 
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Boitier ceramique 
Dispositif sur silicium I 
Figure 1-1: Emplacement des deux premiers niveaux de soudures pour la 
technologie de puce inversee (Flip Chip) 
Les deux premiers niveaux, qui relevent de la microelectronique, se distinguent 
du troisieme par le nombre de contacts etablis entre les composants et leur methode 
d'assemblage. En effet, les dispositifs sur silicium et les boitiers modernes peuvent 
contenir quelques milliers de contacts formes en parallele, alors que les soudures de 
niveau trois sont souvent executees manuellement. 
Comme les deux premiers niveaux de soudure sont en contact thermique, et que 
Ton effectue les soudures de niveau deux apres celles du niveau un, il est essentiel que 
les soudures de niveau un ne fondent pas lors de l'etape subsequente. L'approche 
employee pour resoudre ce probleme consiste a utiliser des materiaux ayant des 
temperatures de fonte distinctes pour les deux niveaux de soudures. L'alliage du niveau 
un est choisi pour fondre a plus haute temperature, ce qui explique que Ton fasse 
generalement reference a cet alliage comme l'alliage haute a temperature. 
La technique automatisee de soudure consiste en sept etapes similaires pour les 
niveaux un et deux. Ainsi, pour une soudure de niveau deux, on forme dans un premier 
temps les billes sur un gabarit et on applique ensuite la resine sur les billes du gabarit 
pour nettoyer la surface de soudure. On aligne alors le gabarit et le boitier puis on 
chauffe pour realiser la premiere etape de soudure (Figure 1-2). Ensuite, on applique a 
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nouveau de la resine sur les billes, on aligne le boitier et le PCB et on effectue la 
deuxieme soudure en chauffant. 





5. Application de la resine 
7. Deuxieme soudure 
2. Application de la resine 
4. Premiere soudure 
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Figure 1-2 : Etapes de soudure pour les billes de niveau 2 
Pour les quatrieme et septieme etapes, on utilise generalement un four permettant 
un controle precis de la temperature en fonction du temps. Ce four fait monter la 
temperature suivant une rampe predeterminee puis la stabilise a une temperature 
d'activation ou la resine nettoie et enleve dans une certaine mesure l'oxyde des finis 
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metalliques. Apres ce temps passe sur le plateau d'activation, la temperature est 
augmentee a nouveau, cette fois au dessus du point de fusion de l'alliage de soudure, et 
y est stabilised pour le temps requis avant de redescendre selon une rampe preetablie, 
voir Figure 1-3. 








Figure 1-3 : Rampes en temperature lors de la soudure 
Lorsque la bille entre en fusion, il y a reaction entre le metal du fini et l'alliage 
de soudure et les composes intermetalliques sont formes. Ces derniers (Figure 1-4) sont 
responsables du phenomene d'adhesion. Cependant, lorsqu'ils depassent une epaisseur 
de l'ordre d'une dizaine de micrometres, ces composes affaiblissent la soudure. La 
Figure 1-5 montre une image obtenue par microscopie electronique en balayage (MEB) 
tiree des travaux du groupe de Chen et Li [1]. On y voit une interface formee par du 
cuivre, en bas, utilise comme fini de surface et un alliage Sn-3,5Ag-0,7Cu (pourcentage 
massique), en haut, ou se sont developpees des couches de composes intermetalliques 
(CueSns et Cu3Sn) a l'interface et des particules de Ag3Sn dans l'alliage. 
C'est egalement pendant que la bille est liquide que sa forme va etre modifiee. 
Une fois la bille a l'etat liquide, les tensions de surfaces du fini, de l'alliage et du milieu 
gazeux les entourant vont entrer en jeu. Sur une periode de quelques secondes, la bille 
minimise son energie en tendant vers une forme a l'equilibre thermodynamique (voir 
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6.1.1). Cette forme va jouer un role cle dans la distribution des contraintes auxquelles 
seront soumises les billes de soudure et va influencer la duree de vie du produit. 
0 10 20 30 40 50 
Pourcentage massique 
90 100 
Sn Pourcentage atomique 
Figure 1-4 : Le diagrame de phase Cu-Sn adapte de [2] 
l O f n 1 1 4 4 H 
Figure 1-5 : Image au MEB des couches de CueSns, Q13S11 et de la phase Ag3Sn 
resultats des reactions chimiques lors de la soudre [1] 
6 
1.2 La soudure avec plomb 
On effectue traditionnellement les soudures des deux premiers niveaux avec un 
alliage etain-plomb. Le systeme etain-plomb possede un point eutectique a 183°C pour 
62% massique d'etain, voir Figure 1-6. On utilise un alliage eutectique pour le second 
niveau de soudure pour deux raisons. Premierement, parce que sa temperature de fusion 
est faible et invariable et deuxiemement parce que d'un point de vue pratique, il faut 
eviter de passer par une region biphasee liquide et solide en cours de soudure. En effet, 
c'est lors de la fonte de la bille que celle-ci peut se mouvoir et causer des problemes tels 
que des contacts non centres ou des courts-circuits. Or, plus la bille de soudure demeure 
longtemps dans cette region biphasee, plus elle risque de se deplacer. Si l'alliage utilise 
n'est pas exactement au point eutectique, celui-ci fond toujours a la meme temperature, 
et ne passe que brievement par une region biphasee. 
Pourcentage atomique 
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Figure 1-6 : Le diagramme de phase Pb-Sn [2] 
Le plomb offre un avantage qu'on ne retrouve pas avec d'autres elements en 
alliage avec l'etain: celui d'accepter une grande quantite d'etain en phase solide 
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(jusqu'a 18,3% massique a la temperature eutectique). Cette grande solubilite fait qu'a 
haute temperature dans la region riche en plomb, il n'existe qu'un tres court intervalle de 
temperature biphase liquide et solide. On utilise done egalement un alliage etain-plomb 
pour les soudures niveau un, mais avec une concentration de 95 a 99% massique de 
plomb. 
La legislation 2002/95/EC mentionnee plus haut interdit la vente des produits 
electriques et electroniques contenant des materiaux homogenes dans lesquels la 
concentration de plomb depasse 0,1% massique [3]. Elle limite egalement a 0,1% 
massique la concentration de mercure, de chrome hexavalent, de polybromobiphenyles 
(PBB) et de polybromodiphenylethers (PBDE), ainsi qu'a 0,01% massique de cadmium. 
Cette legislation touche tous les pays membres de V Union Europeenne, ainsi que ceux 
membres du Royaume-Uni [4]. 
Certaines exceptions sont cependant mentionnees dans ces textes de loi, 
permettant la vente de produits dont il est techniquement impossible ou tres difficile 
d'enlever le plomb. A titre d'exemple, les soudures de niveau un, pour les raisons 
mentionnees plus haut, sont pour 1'instant exemptes de cette interdiction de vente. Les 
soudures de niveau deux le sont egalement dans certaines applications particulieres 
comme des serveurs informatiques ou du materiel militaire ou la fiabilite est tres 
importante. L'Union Europeenne s'engage a proceder a une reevaluation periodique de 
ces exceptions, en plus de le faire lorsqu'un un brevet est depose [5]. Cette derniere 
disposition est d'un interet particulier, car elle permet a toute compagnie ou groupe de 
recherche de demontrer la faisabilite d'une technologie pour rendre de facto cette 
derniere comme remplacante de l'ancienne. 
En Asie, la Chine [6; 7] et le Japon [8] ont oriente leurs legislations sans-plomb 
vers l'etiquetage des produits electroniques contenant des substances toxiques telles que 
le plomb. Les compagnies faisant affaire en Asie ont ainsi tendance a eliminer le plomb 
de leurs produits afin de vendre a une clientele plus verte. L'Erreur ! Source du renvoi 
introuvable. presente en detail les legislations en vigueur et en preparation sur le globe. 
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Rappelons finalement que le plomb est un element tres bon marche. Le 
remplacement de ce dernier par un autre element cause une augmentation des prix des 
materiaux bruts. De plus, l'utilisation en electronique de plaquettes PCB bon marche est 
conditionnelle a une soudure a temperature faible ou moderee. Plus la temperature qui 
sera utilisee en soudure sera haute, plus le polymere de la plaquette devra resister a de 
hautes temperatures et plus les couts engendres seront eleves. 
1.3 Les alliages de remplacement 
Pour pouvoir remplacer l'alliage Sn-38Pb dans les soudures de niveau deux, les 
materiaux candidats doivent presenter certaines caracteristiques. Premierement, la 
temperature de fusion de ceux-ci doit etre comprise entre 150 et 250°C. Une temperature 
de fusion inferieure a 150°C limiterait trop la temperature d'operation de l'appareil et 
risquerait d'engendrer des problemes de fluage, alors qu'un point de fusion superieur a 
250°C rendrait obligatoire l'utilisation d'un polymere de PCB plus dispendieux et 
necessiterait de repenser l'alliage de soudure niveau un. En dernier lieu, l'alliage 
candidat ne doit pas contenir d'elements proscrits par les legislations anti-plomb. 
Les alliages eutectiques binaires ou ternaires dont un des elements est l'etain ou 
l'indium arrivent en tete des remplacants envisages. Ces alliages sont les seuls a 
presenter une region biphasee courte ou nulle et a posseder un point de fusion situe entre 
150 et 250°C. Le Tableau 1-1 presente certains de ces elements et alliages. 
Pour etre retenus, ces candidats doivent etre autant ou sinon plus fiables que leur 
predecesseur. Ces alliages devront resister autant aux recuits en phase solide que leur 
impose l'utilisation de l'appareil electronique, qu'aux cycles thermiques dus a la non 
Constance de cette utilisation. Ces recuits vont favoriser la croissance des composes 
intermetalliques qui eux vont avoir tendance a faciliter la propagation des craques dues 
aux chocs et aux cycles thermiques infliges a l'appareil. La croissance de ces composes 
est quand a elle nourrie par une consommation du metal des finis. Si cette consommation 
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est excessive et que la couche metallique se trouve completement consommee, il y aura 
delamination complete de la soudure et defaillance. 
Tableau 1-1: Alliages sans plomb 
Alliage Point de fusion (°C) Note 
Consommation metallique excessive 

















Peu etudie, limite basse temperature 
Sn-3,5Ag-0,7Cu 217 
Parallelement, lorsque la bille fond, elle doit mouiller adequatement, c'est-a-dire 
couvrir une surface de taille adequate afin de limiter la contrainte a 1'interface. II faut 
egalement eviter que la geometrie de la bille ne provoque une concentration de 
contrainte nefaste pour la fiabilite de l'appareil. 
Actuellement, les alliages sans-plomb montrent une meilleure resistance au 
fluage [9], ainsi qu'une meilleure resistance a la fatigue thermomecanique [10] que 
l'alliage Sn-38Pb. Cependant, leur vitesse de consommation du cuivre est environ deux 
a trois fois plus rapide que l'alliage Sn-38Pb [9], ce qui implique aussi une plus forte 
croissance des composes intermetalliques. De plus, les mesures d'angle de soudure pour 
les alliages sans-plomb sur la plupart des finis metalliques [11] indiquent que le 
mouillage de ces alliages est insuffisant. 
La litterature disponible ne donne finalement que tres peu d'information sur les 
phenomenes se deroulant en cours de soudure, alors que la bille est en fusion. Cette 
etape en phase liquide est non seulement celle sur laquelle on a un controle, comme la 
temperature, la duree du plateau de fonte, etc., mais c'est aussi lors de celle-ci que la 
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croissance des composes intermetalliques, ainsi que la consommation des metaux est la 
plus rapide. Au niveau macroscopique, les informations donnees dans la litterature se 
limitent aux angles de soudures et cette limitation nous empeche de correler la resistance 
mecanique a la geometrie. II serait interessant de detenir cette information geometrique 
en fonction du temps lors de la fusion de l'alliage de soudure. 
1.4 Objectifs du projet 
L'objectif principal de ce projet est de developper une methode rapide permettant 
d'etudier les aspects microscopiques et macroscopiques du procede de soudure et plus 
particulierement les phenomenes ayant lieu en phase liquide. Nous tenterons done 
d'obtenir de l'information sur la croissance des composes intermetalliques, la 
consommation des metaux de fini et la transformation geometrique des billes de 
soudures lors des 20 premieres minutes suivant la fonte de l'alliage. 
Les objectifs secondares sont de mettre en lumiere 1'apparition de certains 
phenomenes comme la delamination des grains de composes intermetalliques, de 
mesurer la cinetique des diverses reactions de croissance et de consommation, 
d'analyser comment elles sont liees les unes aux autres et de soumettre des 
recommandations quant aux conditions de soudures ideales pour des systemes-types. 
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CHAPITRE 2 - Revue de la litterature 
La vitesse de croissance des composes intermetalliques (IMC) et la forme des 
billes de soudure sont les deux principaux facteurs influen§ant la duree de vie et la 
fiabilite des soudures. Us ont par consequent ete largement etudies dans la litterature. 
Quant a la determination de la vitesse de croissance suivant un recuit thermique en phase 
solide, la principale methode d'investigation utilisee est l'observation ex-situ de 
l'interface au microscope electronique a balayage (MEB). 
On retrouve egalement dans la litterature des essais mecaniques destructifs 
servant a tester la resistance des joints sous diverses conditions. Ceux-ci sont souvent 
appuyes par des observations au MEB ou des fractographies permettant d'expliquer dans 
quelles conditions le joint de soudure a fait defaillance. 
Finalement, la litterature comporte de nombreuses observations de Tangle forme 
par la bille de soudure a l'equilibre et en temps reel lors de la fonte, pour differents 
alliages avec plusieurs resines de soudures. 
2.1 Le role des composes intermetalliques dans la soudure 
Les joints de soudure en microelectronique sont soumis a plusieurs types de 
contraintes et cycles de fatigue au courant de leur vie utile. Dans plusieurs situations, 
notamment lorsque la soudure est soumise a un vieillissement, le point faible du joint se 
situe au niveau de la couche d'IMC qui se forme et croit avec le temps a l'interface entre 
le fini metallique et l'alliage de soudure. Comme il a deja ete mentionne dans la section 
1.3, dans les cas de fatigue par cycles thermomecaniques [10] ou de fluage [9], les 
proprietes des alliages sans plomb sont superieures a celles de l'eutectique etain plomb 
et ne sont generalement pas problematiques. 
La soudure tire sa force d'adhesion du fait qu'elle ne repose pas seulement sur un 
lien physique, mais bien un lien chimique. La reaction chimique a l'origine de ce lien 
produit les IMC qui accroissent la solidite du lien en premier lieu. Lorsque Ton fait 
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fondre l'alliage de soudure sans lui donner le temps de reagir au niveau chimique, on 
obtient une soudure dite froide [12]. Ce nom vient du fait que la soudure a fige sur place 
apres la solidification, mais sans qu'il y ait eu formation d'IMC. Ce type de soudure est 
beaucoup plus faible mecaniquement et on le considere comme defectueux [13]. 
Lorsqu'ils s'accumulent au-dela d'une certaine epaisseur, les IMC deviennent 
toutefois nuisibles. Le groupe de Sharif et al. [14] a effectue des essais de traction entre 
100 et 550 jim/s, soit du chargement a vitesse basse et moyenne, sur le Sn-3,5Ag-0,7Cu 
et le Sn-0,7Cu directement apres leur soudure (tel quel) et apres 2 a 16 jours de recuit en 
phase solide a 190°C. Les auteurs ont mesure l'epaisseur moyenne d'IMC pour chaque 
echantillon et ont pu observer (Figure 2-1) une diminution globale des resistances en 
traction et une augmentation des epaisseurs moyennes d'IMC. Bien que cette etude ne 
montre pas directement la correlation existant entre l'epaisseur des intermetalliques et la 
diminution de la resistance en traction, elle permet de constater la perte de cette 
propriete mecanique apres vieillissement dans les essais de traction a basse et a moyenne 
vitesses. 
/ 
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Figure 2-1: a) Affaiblissement du joint de soudure et b) epaisseur des IMC en 
fonction du temps de villeissement [14] 
Dans un contexte similaire, le groupe de Anderson et Harringa [15] a effectue 
des tests de phage asymetrique a quatre pointes sur plusieurs alliages tels quels et recuits 
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pour des temps allant de 100 a 1000 heures a l'etat solide a 150°C. lis ont mesure 
l'epaisseur des composes intermetalliques (C^Sns et CU3S11) separement pour chaque 
condition et realise des fractographies afin de determiner si la rupture etait de nature 
ductile ou fragile. lis ont ainsi pu observer une diminution de la resistance au pliage avec 
1'augmentation du temps de recuit pour tous les alliages, voir Figure 2-2, ainsi qu'une 
augmentation des epaisseurs d'intermetalliques avec le temps de recuit (Figure 2-3). 
Leurs resultats permettaient egalement de conclure que toutes les fractures telles quelles 
et pour 100 h de recuit sont de nature ductile, alors que des ruptures fragiles sont 
observees dans 18 a 50% des cas apres 1000 h de recuit, tout dependant de l'alliage. lis 
ont aussi note que pour des alliages quaternaires tels que le Sn-3,7Ag-0,7Cu-0,2Fe et le 
Sn-3,7Ag-0,6Cu-0,3Co, les ruptures sont toujours ductiles, meme apres 1000 h de recuit. 
Anderson et Harringa ont ete en mesure de correler la quantite de Cu3Sn et la fragilite 
mecanique pour ce genre de test. lis sont egalement parvenu a correler la propension a la 
rupture fragile avec la force mecanique de la matrice (l'alliage), ce qui signifie que plus 
l'alliage est fort, plus la rupture a tendance a se produire a l'endroit le plus faible : 
l'interface, ou la rupture est fragile. 
0 100 200 300 400 500 600 TOO 800 900 tOOO 1100 
Hours at 150*C 
Figure 2-2 : Resistance au pliage pour differents alliages en fonction du temps de 
recuit a 150°C [15] 
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SH-36A0- Sn-3.9Ag- Sn-3.7Ag- Srt-3.7Afl- Sn-3.7Ag-
10Cu 0 6Cu 0.9Cu 0.6Cu-03Co 0.7Cu-O2Fe 
Figure 2-3 : Epaisseur des IMC apres 100 et 1000 heures a 150°C pour divers 
alliages [15] 
Pour mieux comprendre les cas ou le chargement mecanique est rapide, le groupe 
de Mattila et Kivilahti [16] a effectue des tests de resistance aux chocs pour des matrices 
de 15 billes de soudures reliees electriquement les unes aux autres en serie. Leur critere 
de defaillance etait une resistance totale superieure a 1,5 kQ. lis ont mene une etude 
statistique de defaillance en fonction du nombre de chocs pour plusieurs finis, tant du 
cote de la plaquette de circuits imprime (PCB) que du cote du boitier en ceramique. 
Quand la matrice de 15 billes presentait une defaillance, elle etait observee en 
microscopie pour determiner quelle etait la source de la defaillance. II est ressorti de ces 
observations qu'en raison de la geometrie des billes de soudure, les contraintes sont 
amplifiees aux etranglements et aux angles aigus, ou les craques vont etre initiees. Dans 
la Figure 2-4 a gauche, on peut observer une de ces geometries de soudure en 
microscopie optique polarisee ou des macles prennent origine aux etranglements, alors 
qu'a droite, on voit au MEB les craques qui, une fois initiees, se propagent dans la 
couche d'IMC. Comme cette couche est fragile, la propagation de craques s'en trouve 
facilitee. Une etude systematique des joints defaillants montre que dans le cas des finis 
Srv-3,5Ag 
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de cuivre sur le PCB, le cote du boitier ceramique presente toujours la defaillance, pres 
de l'etranglement et que les craques se propagent dans la couche de (Cu,Ni)6Sns ou de 
Q16S115 selon le fini du cote du boitier. 
Figure 2-4 : a) Macles et craques partant d'un etranglement (microscope optique a 
lumiere polarisee) et b) propagation des craques dans les IMC (MEB) [16] 
II est done clair qu'une certaine quantite d'IMC est necessaire a la bonne 
adherence du joint de soudure. Par contre, lorsque la couche de composes 
intermetalliques est trop epaisse, les proprietes mecaniques sont degradees. De plus, la 
forme de la bille, plus particulierement la formation ou non d'un etranglement va jouer 
un role primordial dans l'initiation d'une defaillance par craques en concentrant les 
contraintes passant dans la bille de soudure. 
2.2 La croissance des composes intermetalliques 
Comme decrit plus haut, les reactions chimiques garantes de la solidite du joint 
de soudure font croitre des IMC entre le fini metallique et l'alliage de soudure. Ces IMC 
vont croitre rapidement en phase liquide puis, une fois la soudure solidifiee, continuent a 
croitre plus lentement. Dans tous les cas cites dans cette section, la mesure de l'epaisseur 
des IMC est determinee par MEB et les deux phases presentes dans le diagramme de 
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phase du Sn-Cu, soit le CU3S11 et le CU6S115 (Figure 1-4), ne sont pas mesurees 
independamment. La cinetique mise en relief par ces etudes n'est done pas la cinetique 
de croissance d'une phase, mais bien celle de deux phases qui s'ajoute a la cinetique de 
la reaction transformant une phase en 1'autre. 
Le groupe de Chen et Li [1] a effectue des recuits thermiques sur l'alliage sans 
plomb Sn-3,5Ag-0,7Cu a trois temperatures comprises entre 100 et 190°C, pour une 
duree de 1 a 600 heures. lis ont ensuite mesure l'epaisseur d'IMC formes pour chacune 
de ces conditions. Le groupe a alors pose Phypothese que l'exposant de croissance valait 
V2, e'est-a-dire que la croissance etait proportionnelle a la racine carree du temps : 
x = y[kt, avec (2-1) 
k = k/°^r (2-2) 
oil x est l'epaisseur des IMC, k est une variable analogue au coefficient de diffusion pour 
la croissance des IMC et t est le temps de recuit. On suppose aussi que k varie avec la 
temperature en suivant une loi exponentielle (2-2) ou ko est le prefacteur, T la 
temperature en Kelvin et kg, la constante de Boltzmann. Notons qu'un exposant de 
croissance de Yi peut survenir lorsque la croissance d'une phase est limitee par la 
diffusion a travers une couche de plus en plus epaisse, ce qui coincide avec les 
observations au MEB. 
Chen et Li [1] ont rapporte une energie d'activation d'environ 0,5 eV. En 
representant l'epaisseur des IMC en fonction du temps sur un graphique double 
logarithmique, on trouve que l'exposant de croissance est loin de Vi et qu'il varie avec la 
temperature, voir Tableau 2-1. Quand on suppose, comme les auteurs, un exposant de 
croissance de Vi, on arrive plutot a un prefacteur ko de (7,3±0,7)xl0~13 m2/s et une 
energie d'activation E\ de (0,37±0,09) eV. 
Les incertitudes indiquees ici sont calculees a l'aide des evaluateurs d'incertitude 
de la methode des moindres carres pour une regression lineaire : 
y = ax + b; (2-3) 
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ou a et & sont les parametres qui donnent la meilleure regression lineaire pour les 
donnees *,• et y,-, 55„ est la somme des carres sur les donnees en x, s est l'estimateur sur 
la variance des donnees, alors que Sa et Sb sont les estimateurs de l'erreur des parametres 
a et b de la regression. On peut admettre que la pente reelle vaut a ± Sa avec une 
certitude de 68,3% ou a ± 2Sa avec une certitude de 95,4%. Dans tous les tableaux 
presentes dans ce memoire, la valeur des incertitudes est donnee avec une certitude de 
95,4%. Ajoutons que les incertitudes calculees ainsi ne tiennent compte que des 
donnees, et non des incertitudes sur ces donnees. Dans tous les articles cites dans le 
CHAPITRE 2, les auteurs n'ont pas presente les incertitudes associees a leurs donnees. 
Pour sa part, le groupe de Chan et al. [17] a effectue une etude similaire en 
utilisant l'alliage eutectique Sn-38Pb. Des joints de soudure massifs ont ete soumis a des 
recuits thermiques pendant 25 a 600 heures a des temperatures allant de 70 a 170°C. Les 
auteurs ont egalement suppose un exposant de croissance de Vi pour calculer un 
prefacteur de 1,61x10" m /s et une energie d'activation de 1,09 eV. Lorsque Ton utilise 
leurs donnees, on trouve des exposants de croissance peu eleves a faible temperature et 
des exposants se rapprochant de Vi a haute temperature, ainsi qu'un prefacteur de 
(4,2±0,5)xl09 m2/s et une energie d'activation de (0,70±0,07) eV, voir Tableau 2-1, 
ainsi que la Figure 2-5 pour une representation graphique de ces parametres k. 
Pour observer la croissance des IMC en phase liquide, le groupe de Sharif et 
Chan [18] a utilise des billes de 760 jam de diametre composees de Sn-3,5Ag-0,5Cu et a 
effectue des soudures a des temperatures de 230 a 260°C pour des temps allant de 1 a 20 
minutes. Les auteurs n'ont pas realise d'etude cinetique de croissance, mais a partir de 
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leurs donnees, on trouve que les exposants de croissance varient avec la temperature 
(Tableau 2-1) et lorsque Ton suppose une croissance suivant un exposant de Vi, on 
trouve un prefacteur de (5±6)xl0"n m2/s et une energie d'activation de (0,33±0,05) eV. 
Tableau 2-1: Tableau recapitulatif de la cinetique de croissance des IMC 
T(°C) Exposant EA(eV) k0 (m
2/s) Alliage Notes Ref, 
70 (004+002) 1 S \V7] 
120 (0,18±0,03) 1 S [17] 
155 (0,43±0,03) (0,70±0,07) (4,2±0,5)xl0"9 1 S [17] 
170 (0,42±0,02) 1 S [17] 
100 (0,114±0,007) 2 S [1] 
150 (0,14±0,04) (0,37±0,09) (7,3±0,7)xl013 2 S [1] 

















I L, p 
[ L, p 










230 (0,5±0,1) 3 L [18] 
240 (0,34±0,02) 3 L [18] 
250 (0,29±0,06) (0,33±0,05) (5±6)xl0"n 3 L [18] 
260 (0,27±0,06) 3 L [18] 
Alliages : 1. Sn-38Pb, 2. Sn-3,5Ag-0,7Cu, 3. Sn-3,5Ag-0,5Cu 
Notes : S, phase solide; L, phase liquide; p, bille 500 Jim; G bille 760 |im 
Finalement, le groupe de Sharif, Chan et Islam [19] a effectue une etude de la 
croissance des IMC en phase liquide en utilisant des billes composees d'alliage Sn-38Pb. 
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Les auteurs ont realise leurs experiences avec deux diametres de billes, soient 500 et 760 
Hm et ont mesure l'epaisseur d'IMC formes et la quantite de cuivre consomme, voir 
section 2.3, pour des temperatures de soudure allant de 190 et 210°C et des temps en 
phase liquide de 1 a 20 minutes. Les auteurs n'ont pas effectue d'etude cinetique, mais 
en utilisant leurs donnees on trouve des exposants de croissance d'une valeur pres de Vi 
pour les deux diametres de billes. On calcule egalement un prefacteur de (3,4±0,7)xl0~8 
m2/s, ainsi qu'une energie d'activation de (0,57±0,05) eV pour la bille de 500 |im de 
diametre et (l,7±0,8)xl0~10 m2/s comme prefacteur et (0,36±0,03) eV comme energie 
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Figure 2-5 : Parametre k en fonction de la temperature avec les donnees du 
Tableau 2-1 
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Ces resultats, resumes a la Figure 2-5, permettent de tirer quatre conclusions 
principales. Premierement, pour les alliages avec ou sans plomb, la croissance des IMC 
est plus rapide en phase liquide qu'en phase solide d'environ trois ordres de grandeur. 
Deuxiemement, lorsque Ton compare les alliages etudies ici, on constate que l'alliage 
sans plomb montre en general une croissance plus rapide des IMC en phase solide que 
l'alliage eutectique etain plomb, mais la tendance semble inverse en phase liquide. 
Troisiemement, il semble que le diametre de la bille, ou plus precisement son volume, a 
une influence sur la vitesse de croissance des IMC. Ceci dit, cette influence semble etre 
faible, comme l'indiquent les deux courbes presque confondues dans la Figure 2-5. 
Finalement, les resultats presentes ici montrent que la methodologie et 1'analyse utilisees 
dans la litterature permettent de mesurer les vitesses et exposants de croissance des IMC, 
mais pas de comprendre le ou les effets responsables des valeurs observees. 
2.3 Consommation des metaux 
Comme dans le cas de la croissance des IMC, les auteurs auxquels on refere dans 
cette section ont utilise le MEB pour determiner la quantite de metal consomme. 
Le groupe de Sharif, Chan et Islam [19], voir section 2.2, a mesure l'epaisseur 
d'IMC pour deux diametres de billes d'alliage Sn-38Pb, ainsi que la quantite de cuivre 
consomme lors de l'etape en phase liquide de la soudure. Les auteurs n'ont pas realise 
d'etude cinetique, mais en utilisant leurs donnees, on trouve des exposants de croissance 
pres de Vi pour les deux diametres de bille, un prefacteur de (7±l)xl0~12 et (3±2)xl0~7 
m /s pour les billes de 500 et 760 pin de diametre respectivement, ainsi qu'une energie 
d'activation de (0,32±0,09) et (0,72±0,02) eV, respectivement. 
Pour etudier l'alliage Sn-3,5Ag-0,5Cu, le groupe de Sharif et Chan [18] a fait des 
soudures entre 230 et 260°C pour des temps de 1 a 20 minutes avec des billes de 760 \xm 
de diametre. A partir des donnees recueillies, on trouve des exposants de croissance se 
rapprochant plus de 1/3 que de Vi (Tableau 2-2). Lorsque Ton suppose une 
consommation suivant un exposant 1/3, on trouve un prefacteur de (l,3±0,6)xl0~n 
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m3/s et une energie d'activation de (0,81+0,03) eV. Lorsque Ton suppose un exposant 
de consommation de Vi, on trouve les resultats resumes au Tableau 2-2. 
Tableau 2-2 : Tableau recapitulatif de la cinetique de la consommation des metaux 
T(°C) Exposant EA (eV) k0 (m



































230 (0,35±0,02) 3 Cu [18] 
240 (0,31+0,02) 3 Cu [18] 
250 (0,33+0,02) (0,51+0,04) (3±l)xl0~9 3 Cu [18] 
260 (0,30±0,04) 3 Cu [18] 
240 (0,57±0,03) 3 Ni [20] 
250 (0,52±0,04) 3 Ni [20] 
260 (0,5+0,1) (1,3+0,2) (3±l)xl06 3 Ni [20] 
270 (0,5±0,2) 3 Ni [20] 
Alliages : 1. Sn-38Pb, 3. Sn-3,5Ag-0,5Cu 
Notes : p, bille 500 Jim; G, bille 760 |xm; Cu, consommation de Cu; 
Ni, consommation de Ni. 
Finalement, le groupe de Sharif et al. [20] a etudie la consommation d'une 
couche de nickel electrodepose contenant une certaine quantite de phosphore. lis ont 
soude avec des billes de Sn-3,5Ag-0,5Cu d'un diametre de 760 |im a des temperatures 
de 240 a 270°C et des temps de 5 a 120 minutes. En utilisant leurs donnees, on trouve 
-ft 0 
des exposants de consommation pres de Yi, un prefacteur de (3±l)xl0" m /s et une 
energie d'activation de (1,3±0,2) eV. 
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Les resultats presentes a la Figure 2-6, permettent d'observer que dans les memes 
conditions experimentales, le nickel est consomme environ 200 (TCuA ) fois plus 
lentement que le cuivre avec l'alliage Sn-3,5Ag-0,5Cu. Ces resultats montrent de plus 
que le volume de la bille de soudure utilisee a une grande incidence sur la vitesse de 
consommation. Finalement, la vitesse de consommation des metaux est souvent 
proportionnelle a la racine carree du temps, sans etre toujours le cas comme l'indiquent 
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Figure 2-6 : Parametre k en fonction de la temperature avec les donnees du 
Tableau 2-2 
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2.4 Geometrie, mouillage et Vitesse de fonte 
Comme il a ete explique precedemment, la geometrie de la bille de soudure joue 
un role primordial dans la durability du joint de soudure.Dans la plupart des articles 
traitant du sujet, on exprime les resultats sous la forme d'une valeur scalaire, celle de 
Tangle de soudure a Tequilibre, parce qu'il est difficile d'en quantifier la geometrie. On 
mesure celle-ci entre 1'interface entre le substrat et la tangente sortant de la bille de 
soudure (Figure 2-7). 
m 
Figure 2-7 : Convention pour la mesure de Tangle de soudure 
Bien que ce nombre scalaire ne reflete pas la complexite du probleme de 
concentration de contrainte, il permet d'approximer la superficie d'interface ou la force 
passant dans le joint donnera lieu a un plus ou moins haut niveau de contrainte. En effet, 
plus Tangle de soudure est faible, plus la superficie est grande et plus une meme force 
appliquee donne un plus faible niveau de contrainte. 
L'angle de soudure est un parametre pour lequel les alliages sans plomb font 
mauvaise figure, sa valeur etant dans la vaste majorite des cas plus elevee que celle des 
angles de soudure des alliages avec plomb. Le groupe de Puttlitz et Galyon [11] a 
rassemble des donnees montrant que Tangle de soudure du cuivre a plusieurs degres de 
surchauffe (difference positive de temperature par rapport au point de fusion) et avec 
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Figure 2-8 : Angle de soudure a l'equilibre pour plusieurs alliages sans surchauffe 
a) et une surchauffe de 40°C b) et 30°C c) [11] 
Cet angle de soudure et la geometrie de soudure en general sont lies aux tensions 
de surface solide/liquide (?&,), solide/gaz (/SG), liquide/gaz {%G) reliant l'alliage de 
soudure, la surface metallique a souder et le gaz ambiant. D'autres parametres comme la 
densite et la viscosite de l'alliage influencent aussi Tangle de soudure. II est possible de 
mesurer la tension de surface par plusieurs methodes [21] et d'avoir acces a Tangle de 
soudure 6eq a l'equilibre par le biais d'un calcul simple : 
VSL + 7LG cos 0e=ySG (2-7) 
Cet angle ne permet toutefois pas de connaitre la forme de la bille loin du triple 
point de contact entre solide, liquide et gaz. Pour avoir acces a toute la geometrie, il est 
possible d'obtenir, avec une camera video et un systeme d'acquisition, une mesure de la 
geometrie en fonction du temps. Le groupe de Kang et al. [22] a utilise un systeme 
d'acquisition video, mais a seulement publie la valeur de Tangle de soudure instantane 
observe en fonction du temps. Leur conclusion est que la bille atteint son angle 
d'equilibre plus rapidement avec une surchauffe plus elevee sans toutefois changer 
Tangle d'equilibre (Figure 2-9). lis ont egalement observe que les billes de taille 
inferieure atteignent leur angle d'equilibre plus rapidement. Ces constatations viennent 
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du fait qu'a une temperature superieure la viscosite plus faible de l'alliage de soudure 
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Figure 2-9 : Angle de soudure en fonction du temps pour plusieurs temperatures 
(haut) et tailles de billes (bas) [22] 
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CHAPITRE 3 - Techniques experimentales 
Pour comprendre le phenomene de soudure dans son ensemble, il faut a la fois 
considerer la croissance des IMC, la consommation des metaux et la geometrie de la 
bille de soudure. Ces trois considerations seront etudiees avec une precision temporelle 
de l'ordre de la seconde et moins afin de mettre en lumiere la subtilite des reactions 
ayant lieu. 
Dans un premier temps, la diffraction des rayons X par source synchrotron 
donnera acces a l'information cristallographique tant sur les IMC que sur les metaux. 
Cette information sera completee par des details morphologiques et un releve des 
epaisseurs reelles obtenues grace aux images du microscope electronique a balayage 
(MEB). Les phases observees avec cet appareil seront identifiees a l'aide de la 
spectroscopic des electrons Auger. Finalement, un four a atmosphere controlee muni 
d'une camera video permettra de mesurer Tangle de soudure, ainsi que la geometrie de 
l'echantillon lors de la fonte. 
3.1 Diffraction des rayons X par source synchrotron 
Une experience de diffraction des rayons X mesure le signal diffracte par des 
plans atomiques separes d'une distance dhki- Lorsque Ton a une bonne idee des 
differentes phases qui peuvent se retrouver dans un systeme a 1'etude, la diffraction des 
rayons X est une technique appropriee pour determiner quelles phases coexistent et, dans 
un ordre plus quantitatif, dans quelle proportion. 
La diffraction des rayons X necessite de recolter une certaine quantite de signal 
afin de bien separer les pics de diffraction du bruit de fond. Avec une source de rayons 
X traditionnelle, ceci requiert plusieurs heures d'acquisition de donnees. Dans le cas 
d'une source synchrotron, une fraction de seconde suffit pour obtenir le signal requis. 
Le montage utilise lors de la collecte de donnees par source synchrotron consiste 
en un porte echantillon muni d'un element chauffant et d'un thermocouple branches a un 
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controleur de temperature. Ce porte echantillon, fixe sur un goniometre, est place dans 
une chambre a vide pourvue d'une fenetre de beryllium devant laquelle on fixe un 
detecteur rayon X lineaire de 1024 pixels. Un systeme de pompage et une bombonne 
d'helium connectee a un purificateur sont relies a la chambre. Finalement, le montage 
est positionne devant le faisceau X20C du National Synchrotron Light Source (NSLS) 
situe au Brookhaven National Laboratory dans l'Etat de New York, voir Figure 3-1. 
Aimant de flexion 
x| {bending magnet) 
Ligne X20C 
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Figure 3-1: Montage de diffraction des rayons X 
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Le faisceau X20C provient d'un aimant de flexion (bending magnet), qui genere 
les rayons X. Ceux-ci sont ensuite localises a l'aide d'un miroir qui limite l'energie du 
faisceau entre 4 et 10.5 keV. On recolte ensuite ce faisceau avec une resolution 
energetique de 1.1% et un flux d'environ 2xl013 photons par seconde a la sortie du 
monochromateur. Le faisceau est focalise sur l'echantillon avec une divergence de 
4 mrad. L'angle d'incidence du faisceau change la taille projetee sur l'echantillon et fait 
typiquement 1 mm2. 
Les echantillons etudies ici sont faits de multicouches epaisses et 
consequemment, une attention particuliere devra etre apportee a 1'interpretation des 
resultats. Les details concernant la fabrication des echantillons sont donnes aux sections 
3.4.2 et 4.3. La mesure des donnees et leur interpretation seront traites dans le 
CHAPITRE 4. 
3.2 Microscopie electronique a balayage 
La microscopie electronique a balayage (MEB), permet une comparaison avec 
les mesures de diffraction des rayons X, et d'obtenir de l'information sur la 
microstructure, telles que la taille et la disposition des phases presentes. C'est aussi 
grace a la mesure au MEB de l'epaisseur des couches que les exposants de croissance et 
de consommation des phenomenes ayant lieu lors de la soudure pourront etre calcules 
(Section 4.4). 
Les mesures de MEB ont ete collectees grace a deux appareils differents. Le 
principal est un appareil Omicron-NanoSAM ou Scanning Auger Microscopy (SAM) 
fonctionnant sous vide ultra pousse (UHV) et equipe d'un spectrometre a electrons 
Auger ainsi que d'une camera CCD permettant de recolter des lignes de diffraction des 
electrons retrodiffuses (lignes de Kikuchi), ou Electron Backscatter Diffraction (EBSD). 
Un MEB-Hitachi S-4700, fonctionnant dans des conditions de vide moins poussees et 
equipe d'un sas d'entree rapide a ete utilise pour effectuer une mesure rapide de 
l'epaisseur de metaux deposes sur les substrats. 
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Deux methodes ont ete utilisees pour obtenir des vues transversales lors de la 
preparation des echantillons. Dans le cas des substrats, un polissage grossier a suffi pour 
mesurer les couches ciblees. Les echantillons deja soudes sur leurs substrats (ici du 
cuivre sur Kapton avec une couche mince de chrome) ont ete en premier lieu decoupes a 
l'aide de ciseaux pour reveler leur interface. Des petits groupes de trois ou quatre 
echantillons intercales de colle epoxy pour service sous vide ont ensuite ete formes. 
L'ensemble d'echantillons a alors ete place entre deux morceaux d'oxyde de silicium 
pour lui donner plus de rigidite, puis saisi a l'aide d'une pince et chauffe pendant 
environ une heure a 70°C afin de faire durcir la colle epoxy. La temperature et le temps 
de durcissement ont ete choisis pour limiter la croissance parasitaire des IMC. 
Finalement, le groupe d'echantillons a ete poli, d'abord avec un papier grossier, puis 
avec une poudre abrasive d'A^Ch de 1 |im de diametre afin d'aplanir la surface des 
echantillons. Pour aider a reveler les couches d'IMC, on a ajoute une etape d'attaque 
chimique en exposant 1'interface a 30 secondes a une solution 2% HC1: 6% HNO3: 
92% H2O. La Figure 3-2 montre l'arrangement des echantillons pour l'observation au 
microscope electronique a balayage. 
o^uemmmmms^mmemimM 
Figure 3-2 : Preparation de sections transversales pour le MEB 
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Au cours de la prise de mesure au MEB, deux types de detecteurs peuvent etre 
utilises. Le premier, SE2, est un detecteur d'electrons secondaires qui donne un contraste 
topographique et chimique. Le second, InLens, est un detecteur situe juste au-dessus de 
l'echantillon, a meme la lentille magnetique du faisceau sonde. Ce detecteur est sensible 
aux electrons retrodiffuses et permet d'obtenir un contraste majoritairement chimique, 
ainsi qu'un leger contraste topographique. 
La Figure 3-3 montre un echantillon soude sur du cuivre avec Sn-0,7Cu et a ete 
obtenue avec le detecteur d'electrons secondaires SE2. On peut distinguer la couche de 
CueSns de l'etain parce que le polissage a eu un effet different sur la topographic On 
utilise toutefois le detecteur InLens (Figure 3-4, meme echantillon) afin de bien voir les 
IMC, ici reveles par la difference de densite et de composition chimique de ces phases. 
La Figure 3-5 (echantillon different mais soude dans des conditions similaires) montre 
l'effet d'une revelation des IMC par attaque chimique. 
Figure 3-3 : Image MEB avec le detecteur SE2 montrant les IMC par difference de 








Figure 3-4 : Image MEB revelant les IMC par contraste avec le detecteur InLens 
Figure 3-5 : Image MEB montrant les IMC reveles par attaque chimique 
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3.3 Spectroscopie des electrons Auger 
Les images prises avec le detecteur InLens permettent de situer les differentes 
phases coexistant dans l'echantillon, mais ne permettent pas d'identifier la nature de ces 
phases. La spectroscopie Auger vient s'ajouter au MEB comme outil permettant 
d'analyser la composition d'une phase presente dans l'image. 
Lorsqu'un atome est frappe par un electron energetique, il est souvent ionise. Les 
electrons de cet atome se rearrangent alors pour minimiser leur energie. La difference 
d'energie qu'engendre ce rearrangement et qui est propre a 1'atome, est alors transmise 
soit par un rayon X, soit par un electron Auger, Figure 3-6. En effectuant la 
spectroscopie de ces rayons X ou de ces electrons Auger, on arrive a retrouver quels 





Figure 3-6 : Principe de remission d"electrons Auger ou de rayons X 
On utilise la spectroscopie des electrons Auger, ou Auger Electron Spectroscopy 
(AES), plutot que la spectroscopie des rayons X parce que les electrons ont un libre 
parcours moyen dans la matiere beaucoup plus court que les rayons X. Ce faible libre 
parcours permet de recolter des electrons qui viennent en grande majorite d'un faible 
volume situe a la surface de l'echantillon et dans un rayon de quelques nanometres du 
faisceau sonde. 
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Le spectrometre dont est muni le microscope Omicron est capable de donner une 
resolution spatiale d'environ 5 nm et une resolution en energie de 0.01%. Le detecteur 
utilise permet de mesurer des signaux sur une plage dynamique allant de quelques 
comptes par seconde a 70 millions de comptes par seconde. 
La probabilite qu'un electron Auger soit emis varie en fonction du nombre 
atomique Z, de l'energie du faisceau sonde E0, ainsi que de la topographie de 
l'echantillon. De plus, les electrons qui penetrant dans le spectrometre ne sont pas 
seulement des electrons Auger. II faut done separer les pics Auger d'un bruit de fond 
variant avec une topographie, qui, comme mentionne a la section 3.2 n'est pas plane. 
Le Tableau 3-1 donne une liste des pics principaux, associes a leurs transitions 
electroniques, qui sont utilises dans ce travail. Sont egalement donnes leur position en 
energie cinetique Ek, ainsi que leur facteurs de sensibilite Sx, a 10 keV, proportionnel a 
la probabilite d'emission. 
Tableau 3-1: Pics Auger et leurs facteurs de sensibilite [23] 

























II est alors possible de separer des phases telles que Cu3Sn et Cu6Sn5 en utilisant 
le ratio de l'intensite integree sous les pics d'etain et de cuivre. La Figure 3-7 montre les 
spectres obtenus pour les phases Sn, Cu, CusSn et CueSns, ou Ton peut observer la 
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Figure 3-7 : Spectres Auger des phases du systeme etain-cuivre 
Ajoutons finalement que pour certaines geometries d'echantillons, voir 
section 4.3, la presence d'un dielectrique tel que le Kapton complique 1'acquisition des 
spectres Auger. En effet, 1'accumulation d'une charge electrique dans ces materiaux fait 
devier les electrons Auger et les empeche d'entrer dans le spectrometre. Lorsqu'il est 
impossible de faire la spectroscopic Auger, il faut identifier les phases a partir des 
donnees obtenues par diffraction des rayons X et se fier aux images MEB realisees sur 
d'autres echantillons ou des spectres ont pu etre recoltes. 
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3.4 Mesure in situ de la vitesse de fonte 
Pour obtenir de l'information quant a la geometrie de la bille, en particulier quant 
a 1'apparition d'un etranglement, il est necessaire d'introduire une derniere technique 
experimentale : la mesure in situ de la vitesse de fonte. II s'agit de prendre des images de 
la bille a une vitesse d'environ un ordre de grandeur plus rapide que la vitesse du 
phenomene de fonte, qui dure environ 0.5 a 2 secondes. 
3.4.1 Montage 
Le montage que nous avons con§u specifiquement pour ce projet consiste en un 
four a vide, muni d'une entree d'helium purifie. Le porte echantillon qui s'y trouve est 
muni d'un element chauffant et d'un thermocouple branches a un controleur de 
temperature. On y fixe egalement deux miroirs ajustables, une source de lumiere et un 
camescope numerique JVC-GR350U relies a un ordinateur, voir Figure 3-8. Le 
camescope est muni d'un objectif 32X et d'un capteur d'une resolution de 









Figure 3-8 : Montage de la mesure in situ de la vitesse de fonte 
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Pour realiser ce montage, il faut choisir un camescope capable de focaliser une 
image en mode macro, c'est-a-dire d'observer des images se situant pres du camescope, 
en plein agrandissement. La camera doit egalement pouvoir fournir des images dans un 
format non compresse ou dans un format compresse connu et accessible (licence 
ouverte). Ce dernier point prend toute son importance lorsque vient le temps d'importer 
les images obtenues dans un logiciel d'analyse, tel que celui que nous avons developpe 
pour ce projet. 
Finalement, ajoutons que le systeme doit etre etalonne non seulement en terme 
de temperature, mais aussi d'angles mesures. Pour ce faire, on utilise un papier ou Ton 
trace des angles connus. On utilise ensuite un logiciel, decrit a la section 3.4.3, pour 
mesurer les angles observes et confirmer leur exactitude. On obtient une precision 
meilleure que 1° lorsque le contraste des images video est bon et qu'il y a suffisamment 
de pixels pour delimiter clairement Tangle. Malheureusement, lorsque les billes sont 
trop petites, on observe une perte de precision allant jusqu'a l'impossibilite de prendre la 
mesure due a la resolution du camescope. Ce systeme est done congu pour analyser des 
billes d'un diametre minimum de 800 \xm. 
3.4.2 Preparation des echantillons 
La preparation des echantillons, voir Figure 3-9, se fait en deux etapes. Dans un 
premier temps, il faut fabriquer les billes d'alliage. On prend une petite quantite de 
l'alliage a etudier que Ton pese pour s'assurer d'avoir le bon volume. On place les 
morceaux d'alliage sur une plaque de verre a une distance de quelques dizaines de 
millimetres les uns des autres. La plaque de verre est ensuite mise dans un four a vide 
possedant une entree d'un melange gazeux constitue de 10% de H2 et de 90% de N2. On 
fait monter la temperature a environ 300°C pendant une minute, ou jusqu'a ce que les 
billes prennent toutes leur forme spherique. On fait ensuite redescendre la temperature et 
on separe les billes en fonction de leur taille. 
Dans un deuxieme temps, il faut nettoyer le metal sur lequel la soudure 
s'effectuera. Le nettoyage se fait a l'aide d'une resine liquide ou pateuse {solder flux en 
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anglais). Lorsque Ton utilise une resine pateuse, la bille est trempee dans la resine puis 
placee sur le substrat ou se trouve la couche de metal. Si la resine est liquide, on en 
depose simplement une goutte sur la surface du substrat et la bille de soudure est 
deposee par-dessus. On obtient alors une bille d'alliage A sur le metal B avec une petite 




Figure 3-9 : Preparation des echantillons pour la mesure de la vitesse de fonte 
Pour prendre la mesure, le controleur de temperature est programme pour induire 
une rampe Rj allant de la temperature de la piece a la temperature d'activation, TA pour 
un temps de tp secondes. La meme rampe est ensuite utilisee pour atteindre la 
temperature de 250°C, a laquelle on reste pour 30 secondes. Finalement, on redescend a 
la temperature de la piece suivant une rampe de -Rj. Les resines qui ont ete etudiees 
dans ce travail ainsi que les parametres fournis par leur fabricant sont decrits au Tableau 
3-2. Pour ce projet, on a utilise une seule serie de parametres pour toutes les resines afin 
d'eviter l'effet parasite engendre par des conditions de soudures differentes. 
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Tableau 3-2 : Parametres utilises pour les resines de soudure 






























3.4.3 Traitement des donnees 
Lorsque les donnees ont ete enregistrees sous forme de video, il faut en extraire, 
image par image, Tangle de soudure. Pour traiter une telle quantite d'information, nous 
avons developpe un logiciel de traitement et d'analyse d'images video (Figure 3-10). 
B Traitement 
r Gtad 
Avi File Name 
i doe2num6r.avi 
Zoom In i 
Place Line j 
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Figure 3-10 : Aper§u du logiciel de traitement des donnees de la vitesse de fonte 
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Deux procedures sont utilisees pour mesurer Tangle de soudure a partir des 
images. La premiere consiste a tracer deux lignes formant Tangle observe. Ces lignes 
sont enregistrees sous forme de vecteurs et Tangle est calcule a partir du produit scalaire 
(Figure 3-11 a)). 
La deuxieme methode consiste dans un premier temps a tracer une ligne sur 
T interface entre le metal et la bille de soudure. On place ensuite deux points aux endroits 
ou se trouvent les extremites de cette ligne de contact avec la bille, delimitant ainsi la 
bille. On trouve ensuite le centre et le rayon approximatifs de la bille. Le logiciel fournit 
une representation de la forme de la bille en utilisant les donnees fournies par 
Tutilisateur. On procede ensuite par iteration pour obtenir la meilleure correspondance 
avec la forme observee et le logiciel calcule Tangle, voir Figure 3-11, b) image de 
reference et c) avec le cercle. 
Figure 3-11: Mesure de Tangle avec a) des lignes, b) image reference et c) un cercle 
coupe par une ligne 
Si la bille suit la forme d'une sphere coupee par un plan (Figure 3-12 a), les deux 
techniques donnent sensiblement le meme resultat. Sinon (Figure 3-12 b), la difference 
entre les angles obtenus grace aux deux techniques donne une idee de Tecart par rapport 
a une forme hemispherique. Nous reviendrons sur ce point a la section 6.1. 
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Figure 3-12 : Bille suivant la forme d'une sphere coupee par un plan a) sans 
etranglement et b) avec un etranglement 
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CHAPITRE 4 - Mesure in situ des reactions en phase 
liquide 
La diffraction des rayons X permet d'obtenir de l'information cristallographique 
sur les phases presentes. Cette information est recoltee sous la forme d'une courbe 
donnant Tintensite des rayons X en fonction de Tangle 20 entre le faisceau et le 
detecteur. 
Tel que mentionne a la section 3.1, il est possible de recolter un signal suffisant 
sur une periode de plusieurs heures avec une anode comme source de rayonnement. 
Quant on utilise une source synchrotron, il est possible d'obtenir la meme quantite de 
signal en une fraction de seconde. La technique que Ton utilise dans ce projet consiste a 
acquerir une courbe de diffraction a toutes les secondes, a l'aide d'une source 
synchrotron, pendant que Ton chauffe l'echantillon et que la soudure a lieu. 
Ce chapitre explique dans un premier temps comment l'information est recueillie 
et comment elle doit etre interpretee. Ensuite, on detaille comment choisir les conditions 
experimentales permettant d'extraire l'information qui nous interesse. Les limites de 
cette technique en terme d'absorption, ainsi que les geometries d'echantillons permettant 
de repousser ces limites, sont aussi abordees. Finalement, on decrit l'effet de cette 
absorption dans le cas des multicouches epaisses. 
4.1 Details sur le montage de diffraction des rayons X 
Afin de bien comprendre les conditions experimentales dans lesquelles est 
recueillie l'information de diffraction, nous allons d'abord detailler le montage utilise. 
On definit dans un premier temps les angles co et co' comme etant des variables 
choisies par 1'experimentateur et les angles OB et ^ comme etant des variables propres au 
plan diffractant. La theorie de diffraction derriere la loi de Bragg nous dit que des plans 
cristallins vont generer un pic de diffraction lorsque Tangle entre le faisceau incident et 
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les plans est de 6B. Cette loi nous dit egalement que le pic de diffraction sera observe 
lorsque Tangle entre le faisceau incident et le detecteur est de 20B '• 
nA = 2dhklsin0B (4-1) 
ou X est la longueur d'onde du rayonnement, df,u est la distance entre les plans hkl 
diffractant et n est un nombre naturel (1,2,3,...)-
Avec notre montage, nous ne mesurons pas directement Tangle entre le faisceau 
incident et les plans, mais bien Tangle CO entre le faisceau incident et la surface de 
Techantillon, ainsi que Tangle of entre la surface de Techantillon et le detecteur (Figure 
4-1 a)). 
a) b) 
Figure 4-1: Diffraction a) d'un plan parallele a la surface, b) d'un plan faisant un 
angle <|) avec la surface et c) avec le montage in situ 
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Done, lorsque Ton observe un pic de diffraction a co = of = OB, on obtient des 
plans qui sont paralleles a la surface de l'echantillon. Pour des plans diffractants qui 
forment un angle (/) avec la surface (Figure 4-1 b)), e'est avec co = OB + 0 qu'il est 
possible de detecter un pic a co' = OB - </>. Par consequent, lorsque co est different de co', 
on detecte des plans orientes a un angle 0= (co- co') 12 par rapport a la surface. 
Pour un detecteur lineaire dont la position est fixe durant 1'experience, chaque 
pixel sonde un angle OB different et, par consequent, sonde des plans orientes 
differemment par rapport a la surface de l'echantillon. Notre montage (Figure 4-1 c)) 
possede un detecteur lineaire de 1024 pixels situe a une distance L de l'echantillon et 
permet de recolter un signal de diffraction sur une plage d'angle Acolarge d'environ 7°. 
Plus precisement, lorsque le detecteur est centre sur la surface de l'echantillon, 
co= co' (Figure 4-1 c)), le pixel 1 detecte les plans orientes selon </)= Aco/2 = 3,5° pour 
des plans dont OB = co- 3,5°. Le pixel 1024 est, pour sa part, sensible aux plans orientes 
selon (p= -3,5° avec OB = co+ 3,5°. 
Maintenant que Ton a defini comment les pics de diffraction sont acquis, il faut 
definir sur quels pics sera basee 1'analyse et pour quelles raisons cette analyse est une 
representation statistique des phenomenes ayant lieu dans l'echantillon. 
Premierement, la projection du faisceau sur l'echantillon, qui fait environ 
2x2/cos(^)mm , fait en sorte que les pics de diffraction obtenus sont composes de 
beaucoup de grains faisant de la mesure de l'aire sous le pic une mesure statistique des 
phases presentes. 
Deuxiemement, les pics de diffraction ainsi observes ont une largeur determinee 
par des conditions propres a l'echantillon, par exemple la taille des grains le niveau de 
contrainte, et les conditions propres au montage comme la largeur spectrale (pleine 
largeur a mi-hauteur AE/E d'environ 1.1%) et divergence du faisceau (ici 4 mrad). 
L'elargissement angulaire theorique d'un pic de diffraction pour un grain de taille finie 




Ax cos 6B 
ou A^ est la pleine largeur a mi-hauteur (radians), X est la longueur d'onde, Ax est la 
taille des grains et OB est Tangle auquel est pris la mesure. Cette equation permet de 
conclure que les gros grains engendrent des pics etroits, alors que les petits grains 
donnent lieu a des pics larges. Ajoutons que l'intensite diffractee par un grain est 
proportionnelle au volume de celui-ci et que l'intensite provenant de plusieurs grains 
differents va s'additionner. Ces derniers points sont resumes dans le Tableau 4-1. 
Tableau 4-1: Taille et nombre des grains et les resultats sur le signal diffracte 
Nombre de grains Taille des grains Signal diffracte 
Un pic large et peu intense 
Un pic mince et intense 
Un pic large et intense 









Les pics que Ton obtient lors de l'experience ont plusieurs formes. Dans certains 
cas, on observe un pic relativement large et de forme gaussienne (Figure 4-2 a)). II est 
possible que cette forme soit due a la diffraction d'un seul ou de plusieurs grains de 
petite taille. Comme l'intensite d'un pic est proportionnelle a sa taille, il est peu probable 
qu'un seul petit grain soit en mesure de donner lieu a un signal aussi bien defini et il 
s'agit probablement du signal provenant de plusieurs grains de petite taille. 
Dans d'autres cas, on observe deux pics partiellement confondus et de largeurs 
differentes (Figure 4-2 b)). Ce type de pic peut etre engendre par la presence d'un gros et 
d'un petit grain, ou par celle de plusieurs petits grains et d'un seul gros grain. Si Ton 
utilise l'argument precedent, on peut egalement supposer qu'il s'agit d'une combinaison 
de plusieurs grains de petite taille et d'un gros grain. 
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Finalement, la Figure 4-2 c) montre un pic forme de plusieurs pics minces et 
relativement intenses. En se basant sur les elements mentionnes plus haut, on peut 
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Figure 4-2 : Pics de forme a) reguliere, b) double ou c) multiple 
Dans la premiere de ces trois situations, 1'information obtenue a partir du pic est 
une representation statistique des phenomenes de croissance et de dissolution des grains 
qui forment ce pic, en supposant que les grains orientes a § = ±Aco se comportent comme 
une poudre parfaite. Dans la deuxieme situation, l'hypothese d'une mesure statistique ne 
peut s'appliquer que pour le pic large etant donne que le signal qui contribue a ce pic 
provient egalement d'un grand nombre de grains. Finalement, revaluation quantitative 
des pics montres a la Figure 4-2 c) sera abandonnee. 
4.2 Choix des parametres experimentaux 
Pour realiser l'experience de diffraction des rayons X in situ, il faut d'abord 
etablir les parametres experimentaux tels que la longueur d'onde X et la position du 
detecteur 2tOo- H faut egalement utiliser des echantillons qui permettent d'observer 
1'interface sur laquelle se produisent les reactions et dont les dimensions des constituants 
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sont semblables aux systemes utilises en microelectronique pour que 1'etude realisee ici 
y soit applicable. Cette section traite done des choix effectues pour realiser une 
experience de diffraction in situ ajustee a nos besoins. 
Premierement, comme le signal diffracte par une phase est proportionnel a son 
volume, il existe un grand ecart entre l'intensite des signaux diffractes par les EMC, les 
metaux du fini et l'etain de l'alliage de soudure. Cette difference nous contraint a 
mesurer la croissance des IMC et la dissolution des metaux de maniere independante, et 
a ajuster l'intensite du faisceau incident differemment selon le type de mesure. II faut 
aussi selectionner judicieusement la position du detecteur pour la mesure de la 
croissance des IMC afin de ne pas detecter des pics trop intenses qui pourraient 
endommager le detecteur. 
Le substrat utilise doit egalement etre transparent aux rayons X pour permettre a 
ceux-ci d'atteindre l'interface. Nous avons deux variables par lesquelles il est possible 
d'ajuster la longueur de penetration des rayons X : le choix des materiaux et la longueur 
d'onde. La Figure 4-3, presentant les coefficients d'absorption des rayons X pour 
differents materiaux, s'avere utile lors de la conception d'une experience de diffraction 
in situ. 
Une fois la longueur d'onde selectionnee, il faut choisir des valeurs de CO et 2cOo 
qui donnent acces aux pics de la phase que Ton veut mesurer tout en evitant des pics 
parasites. Un pic de cuivre intense est un exemple de pic parasite lorsque Ton veut 
mesurer la croissance de la phase CueSn5 dont le signal est generalement plus faible. On 
utilise les fiches de diffraction (Tableau 4-2 et Tableau 4-3) a la longueur d'onde 
selectionnee pour faire le choix de co et IOOQ. Un dernier point a considerer est la 
presence d'un pic tres large d'etain liquide qui apparait a environ dhki = 2,772 A et qui 
rend difficile la mesure de l'aire sous la courbe des pics de diffraction des plans ayant 
des espacements reticulaires comparables a cette valeur. 
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Figure 4-3 : Absorption des rayons X pour differents materiaux aux energies 
utilisees lors de nos experiences [24] 
Tableau 4-2 : Fiche de diffraction du cuivre [25] 












































Tableau 4-3 : Fiche de diffraction de la phase Ti-Cu6Sn5 [25] 



























































































4.3 Geometrie inversee 
Pour etudier les reactions en couches minces par diffraction in situ des rayons X, 
on utilise generalement un empilement de couches minces deposees sur un substrat 
rigide. On place ensuite l'echantillon de maniere a ce que l'empilement de couches 
minces (Cu et Sn avec Ta pour l'adhesion, par exemple) soit expose au faisceau de 
rayons X (Figure 4-4 a)). Comme l'etain est un element qui absorbe fortement les rayons 
X, nous sommes limites, dans une telle geometrie, a avoir environ 1 a 2 |im d'etain sur 
la surface de l'echantillon. 





Figure 4-4 : Geometrie a) directe, b) inversee, c) inversee sur cuivre epais 
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Comme il a ete souligne au CHAPITRE 2, la vitesse de consommation des 
metaux et de la croissance des IMC varie lorsque Ton change le volume de l'alliage de 
soudure. La geometrie proposee a la Figure 4-4 a) ne permet d'avoir que des couches 
relativement minces d'etain, ce qui est loin des conditions experimentales de la ligne de 
production ou le volume de soudure est beaucoup plus important. Pour se rapprocher des 
conditions geometriques en vigueur sur la ligne de production, nous avons du trouver 
une solution permettant d'etudier des echantillons avec une couche d'etain plus epaisse. 
Cette solution est d'utiliser un substrat relativement transparent aux rayons X sur 
lequel on depose les couches desirees. On expose le substrat plutot que les couches, dans 
ce qu'on appelle une geometrie inversee, au faisceau de rayons X (Figure 4-4 b)). Les 
couches relativement minces (chrome, cuivre) sont deposees sur le substrat par 
evaporation ou pulverisation, alors que la couche epaisse d'etain ou d'alliage de soudure 
est placee manuellement sous le substrat, avec une goutte de resine liquide. 
Le Kapton (poly(4,4'-oxydiphenylene-pyromellitimide)) est un bon candidat 
comme substrat pour la geometrie inversee par son absorption limitee des rayons X 
(Figure 4-3) son prix et de sa disponibilite. Ce materiau est assez rigide pour etre 
manipulable a une epaisseur d'environ 25 |im et il est possible, en y ajoutant une couche 
mince de chrome, d'y faire adherer des metaux comme le cuivre ou le nickel deposes par 
evaporation. Ajoutons toutefois que le Kapton introduit des pics de diffraction larges et 
peu intenses, caracteristiques de la matiere amorphe et qui contribuent au bruit de fond, 
surtout a bas angles. De plus, la resistance electrique du Kapton interfere, par effet 
d'ecrantage, avec la detection des electrons Auger, voir section 3.3. 
Une facon de contourner ces problemes est d'utiliser, en geometrie inversee, une 
feuille mince de cuivre comme substrat (Figure 4-4 c)). Toutefois, le choix de 
l'epaisseur de la feuille de cuivre est limite : celles plus minces que 25 u,m (1 millieme 
de pouce) sont fragiles et difficilement disponibles commercialement, alors que celles 
plus epaisses sont suffisamment absorbantes pour limiter 1'acquisition des donnees, 
meme avec une source synchrotron. 
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4.4 Diffraction des rayons X par des multicouches epaisses 
Les geometries decrites precedemment permettent d'etudier la reaction desiree, 
mais les rayons X doivent passer a travers des couches relativement epaisses de 
materiaux absorbants. Le signal de rayons X mesure n'est done pas directement 
proportionnel au volume de la phase sondee, mais doit etre corrige pour tenir compte de 
1'absorption. 
On decrit 1'absorption des rayons X dans le cas d'une couche homogene par la 
loi de Beer-Lambert: 
I = I0e~
ax (4-3) 
oil Io est le signal entrant dans l'echantillon, x (m) et a(m~l) sont l'epaisseur et le 
coefficient d'absorption du materiau en question et I est le signal sortant. Les cas des 
materiaux non homogenes sera traite par la suite. 
Dans le cas d'un echantillon qui se trouve a un angle coet qui donne lieu a un pic 
de diffraction a un angle a>', la distance reelle parcourue par les rayons X incidents, de la 
surface jusqu'au plan diffractant est de x/. et de x/. , du plan diffractant jusqu'au 
detecteur. On a alors pour ce plan un signal correspondant a l'equation : 
j _ j Uino sino'J ( 4 - 4 ) 
i — i0e 
Pour calculer la quantite de signal diffracte par tous les grains, il faut faire la 
somme ou integrer sur tous les plans cristallins. En choisissant des bornes d'integration 
allant de la surface jusqu'au maximum x de l'epaisseur, on a : 
-a\ -• : — r 
1 ^ sinwsino J sin^ysinty 
I0 a{sin co+sin &>') 
V 
(4-5) 
/ _ s i n ^ r . -2axA„„A I 
In lOt 
\ — e /
sinffB o u - r = l-e"* (4-6) 
lax _ ,. _/0sin6>5 (4-7) 
avec x' = et I0 = 
sin 9B 2a 
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(4-8) 
On peut ensuite simplifier l'expression de (4-5) pour le cas des plans paralleles a la 
surface {a>= co' = 9B), voir (4-6). Finalement, il est possible d'exprimer cette derniere 
equation en fonction de l'epaisseur et de Io independamment du materiau et des 
conditions experimentales (4-7) et (4-8). 
Le resultat de cette absorption est qu'au-dela d'une certaine epaisseur, le signal 
n'est plus lineairement proportionnel au volume du cristal diffractant. De plus, au-dela 
d'une epaisseur plus importante, le signal sature (Figure 4-5), ne contribuant presque 
plus au signal de diffraction total. On peut alors definir deux regions limites. Dans la 
premiere, le signal diffracte est proportionnel au volume (X' < X'5%) a 5% d'erreur pres. 
Dans la deuxieme region, la derivee du signal par rapport au volume est de 5% de sa 
valeur originale. Au-dela, de cette region, il est difficile de corriger le signal pour en 
trouver l'epaisseur reelle (X' < X'95%): 
x5% = - ^ L I n ( 1 - 0 . 0 5 ) ou X5% = -In(1-0.05) (4-9) 
X95% = - ^ ^ - l n ( 1 - 0 . 9 5 ) ou X95% =-In(1-0.95) (4-10) 
En fonction de Tangle d'incidence, de l'energie du faisceau et du coefficient 
d'absorption du cristal diffractant, on trouve done une epaisseur critique, Xgs%, au-
dessus de laquelle l'intensite diffractee sature, et ou il sera pratiquement impossible de 
corriger pour trouver l'epaisseur du cristal. La Figure 4-6 donne cette epaisseur critique 
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Figure 4-5 : Signal de diffraction en fonction de l'epaisseur normalised de la couche 
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Figure 4-6 : Epaisseur X95% en fonction de l'energie du faisceau pour certains pics 
de diffraction etudies dans ce chapitre 
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Pour effectuer la correction en epaisseur, nous allons devoir connaitre la mesure 
de l'epaisseur du cristal a un temps t\, soit au debut (mesure du substrat et des couches 
qui y sont deposees) ou a la fin de 1'experience de diffraction (mesure de l'epaisseur des 
IMC). A partir de cette mesure, on peut evaluer une constante Io (contenant plus 
d'information que seulement l'intensite incidente), propre a chaque plan cristallin et a 
chaque mesure in situ, permettant de convertir le signal diffracte en epaisseur. On 
procede en evaluant ce Io avec le signal I(ti) provenant d'une epaisseur mesuree, x(ti): 
2al{tl) 
(4-11) 0 ( -2ax(h)/ \ 
sin#n 
\ — P /s in^s 
V J 
Ceci permet d'isoler x(f) dans (4-6) en remplacant avec le Io de (4-11) pour trouver 
l'expression de l'epaisseur en fonction du signal diffracte 1(f): 
v ' 2a 
sin0fi, f I(t) 2a ^ 
(4-12) 
Avec une mesure in situ du signal diffracte en fonction du temps 1(f) et une 
mesure de l'epaisseur des couches de metaux et d'IMC par microscopie, on peut calculer 
l'epaisseur en fonction du temps (4-12) et ce jusqu'a une epaisseur d'environ X95%. 
Apres cette limite, les incertitudes sont trop importantes pour que la mesure ne soit 
valable. 
Lorsque Ton a le choix de prendre une mesure de l'epaisseur avant ou apres la 
soudure, dans le cas d'une dissolution partielle du metal de fini par exemple, il est 
avantageux de prendre la mesure avant la soudure. En effet, si Ton suppose que 
l'epaisseur en fonction du temps est connue et que Ton convertit en signal avec (4-6) 
puis en epaisseur avec (4-12) en introduisant une erreur, on se rend compte que 1'impact 
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Figure 4-7 : Erreur maximale sur la conversion signal a epaisseur pour une 
approximation de I'epaisseur initiale et finale 
4.4.1 Cas des multicouches 
II est egalement possible que Ton ait a traiter un systeme de multicouches. Par 
exemple, avec une geometrie inversee, la consommation du cuivre se trouvant entre le 
faisceau et une couche de Cu3Sn (e) va augmenter l'intensite de rayons X se rendant a 
CusSn. Done, l'intensite diffractee par une couche Cu6Sns va etre fonction de 
I'epaisseur de CueSns, mais egalement de I'epaisseur des couches de Cu et Cu3Sn se 
trouvant entre CueSns et le faisceau de rayons X : 
ICu=fCt(l0>
XCu(t)) 
hu.Sn = fCt(h^Cu,Sn ( 0 ' * C » ( ' ) ) 
Cu6Sn5 ~ J
Ct\* 0>XCu6Sn;, V) '
 XCu^Sn v)>XCu v)) 
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Dans un tel cas, la procedure est de reecrire l'equation (4-4) pour to = 9 avec un 
coefficient d'absorption et une epaisseur propres a chaque materiau, ici Cu et les phases 
Cu3Sn et CueSns: 
I = I0e 
sin ft -("< C„
xCu +osexe +VV (4-13) 
On integre ensuite en fonction de l'epaisseur x de la phase dont on veut calculer 
l'epaisseur en fonction du temps (ici CueSns): 
/ sin 6B 
( -2 
2a„ 
~ sin $r 
'(aCaxCu+a£xe) 
, s i n & 
aCu xCu +&£*£+ ®n XJJ ) 
(4-14) 
Puis, avec une mesure de l'epaisseur de cette phase a un temps donne tj, on peut 
calculer IQ et obtenir l'epaisseur en fonction du temps : 




-r-r-(«c«%u( ' i)+«£-tf( ' i)) — 
e
sm0B - e s m 
V 
'aa>xa> (h )+aexe («j )+anxn (tt)) 














Pour que l'equation (4-16) ne depende que du signal lit), il faut connaftre au prealable 
l'epaisseur de chaque couche en fonction du temps (xCu(0 et xe(t)). Comme le signal 
provenant de la couche en surface n'est pas absorbe avant ou apres la diffraction par 
d'autre couches, on calcule l'epaisseur en fonction du temps pour chaque couche a partir 
de la surface, ici xca{t), puis xz{t) et finalement x^{t). 
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CHAPITRE 5 - Res u I tats experimentaux 
Les resultats de la mesure de vitesse de fonte, ainsi que les resultats obtenus par 
mesure de diffraction des rayons X sont resumes dans ce chapitre. Celui-ci peut etre lu 
dans l'ordre qui convient le mieux au lecteur, que ce soit en fonction du metal de fini 
(cuivre, nickel) ou en fonction des effets microstructuraux et geometriques qui 
definissent la soudure (vitesse de fonte, dissolution, croissance). Le Tableau 5-1 resume 
l'organisation modulaire du chapitre, alors que le Tableau 5-2 resume les depots presents 
sur les echantillons dont il sera question dans ce chapitre. 
Tableau 5-1 
Vitesse de fonte 
Dissolution 
Croissance 










Tableau 5-2 : Substrats et epaisseurs nominales des depots (}xm) pour des finis 












5.1 Resultats de la vitesse de fonte 
On cherche, par ces experiences, a optimiser la forme de bille une fois solidifiee. 
Cette forme optimisee ne doit pas comporter d'etranglement (Figure 3-12) pouvant 
entrainer une concentration de contrainte. De plus, cette optimisation doit se faire sans 
deteriorer l'aspect microstructural (sections 5.2 et 5.3) de la soudure. 
Nous avons done utilise la mesure in situ de la vitesse de fonte (section 3.4) pour 
etudier la serie d'echantillons resumee au Tableau 5-3 avec de l'etain pur. Toutes les 
mesures ont ete effectuees sous une atmosphere d'helium a 250°C avec une montee et 
une descente en temperature de 2°C/s et un plateau de 30 secondes a 150°C. 
Tableau 5-3 : Liste et description des echantillons 

























* : Voir Tableau 3-2 pour une description detaillee des resines. 
** : Replique de l'echantillon #3 visant a tester la reproductibilite. 
Tel que discute au CHAPITRE 3, il est possible de mesurer Tangle de soudure a 
l'aide de deux methodes: celle des lignes (produit scalaire) et celle du cercle. 
L'information que Ton veut acquerir ici est la courbe de fonte (Figure 5-1), e'est-a-dire 
la valeur de Tangle de soudure en fonction du temps, ainsi que la courbe de difference 
d'angles (Figure 5-2), qui nous indique a quel moment la forme de la bille de soudure, 
une fois solidifiee, donne lieu a Tetranglement le plus etroit et done a la plus grande 
concentration de contrainte. Notons finalement que les mesures presentees ici ont ete 
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acquises avec une precision temporelle d'environ 30 ms (limitee par la camera video) et 
que les points ont ete choisis de maniere a obtenir une precision temporelle maximale 
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Figure 5-1: Courbe de fonte pour l'echantillon #2 montrant la difference entre les 
deux mesures differentes de 1'angle de soudure 
Pour faire 1'acquisition de ces courbes, on mesure, pour chaque image acquise, 
1' angle avec la methode des cercles puis avec la methode des lignes pour chaque cote de 
la bille. On compare ensuite la mesure prise avec le cercle a la moyenne des mesures 
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Figure 5-2 : Courbe de difference d'angles pour Pechantillon #2 
5.1.1 Vitesse de fonte sur cuivre (substrat A) 
Les courbes de fonte observees (Figure 5-1) montrent une progression d'un angle 
de soudure initial do vers un angle d'equilibre 0eq. Cette progression semble etre lente au 
debut, accelerant puis ralentissant vers la fin avant d'atteindre 9eq. Dans certains cas 
(Figure 5-3), on observe par les deux methodes un plateau apparent lors de la fonte, 
c'est-a-dire un bref ralentissement dans la vitesse de fonte. 
Pour pouvoir effectuer une synthese intelligible des courbes mesurees, on ajuste 
aux donnees experimentales une courbe empirique a quatre parametres, montree dans les 
Figures 5-1 a 5-3 et 5-5. L'equation de cette courbe empirique a ete choisie pour bien 
correspondre a la progression de la vitesse de fonte de la courbe et pour permettre de 
comparer les mesures obtenues sur la base de ces quelques parametres : 
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o(t)=^=^+eeq (5-1) ft-4, 
e /T +1 
ou to (s) est le temps ou le changement de forme est a moitie complete, r (s) est la 
constante de temps associee a la fonte. 
Dans le cas des courbes ou Ton observe un plateau, on utilise une somme de 
deux courbes empiriques : 
d V > - (>-.<>„)/ + (.-«*)/ + l ^ + 6 V ~ M (5-2) 
e /T° +1 e A +1 
ou les indices a et b referent a la premiere et la deuxieme courbe chronologiquement. 
Les parametres ainsi obtenus sont rapportes au Tableau 5-4. 
~a= 
Donnees lignes (moyenne) 
o Donnees cercles 
Regression lignes 
— Regression cercles 
2 4 6 8 
Temps (s) 
10 12 
Figure 5-3 : Courbe de fonte l'echantillon #1 montrant un plateau dans la vitesse de 
fonte 
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5.1.2 Vitesse de fonte sur nickel (substrat B) 
Pour les echantillons sur un substrat de nickel, nous avons observe en plus des 
mesures des parametres to, T, do et 6eq un autre phenomene. L'echantillon #5 montre une 
augmentation soudaine de Tangle mesure avec la methode des lignes a environ 
4 secondes apres le debut de la mesure (Figure 5-4). Cette augmentation n'est pas 
observee par la methode du cercle ni sur le deuxieme cote de la bille comme le montre la 
courbe moyenne de Tangle mesure avec les lignes, ou Tamplitude de Taugmentation de 
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Figure 5-4 : Courbe de fonte pour l'echantillon #5 montrant une augmentation de 
Tangle mesure avec les lignes sur un seul cote 
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Figure 5-5 : Courbe de fonte pour l'echantillon #5 montrant une augmentation de 
Tangle mesure avec les lignes 
5.1.3 Synthese des res u I tats 
Le Tableau 5-4 fait la synthese des resultats obtenus avec les mesures de Tangle 
de soudure. Toutes les valeurs empiriques qui y sont presentees ont ete obtenues par la 
methode des moindres carres. Les temps to rapportes ici sont mesures a partir du debut 
de la mesure plutot qu'a partir du debut de la fonte etant donne que to est une mesure du 
temps a mi-fonte et depend done explicitement du moment du debut de la fonte. 
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Finalement, le Tableau 5-5 presente le temps requis a partir du debut de la fonte 
pour atteindre le maximum de difference entre les deux mesures de Tangle, ainsi que le 
temps a partir du debut de la fonte requis pour obtenir une difference d'angle inferieure 
a 10°. Cette derniere valeur represente le temps minimum que doit passer la soudure a 
l'etat liquide pour que, lorsque solidifiee, celle-ci ait une forme sans etranglement. 
Comme le montre la difference entre les mesures prises sur les echantillons #3 et 
sa replique #4 (Tableaux 5-4 et 5-5), la reproductibilite de l'experience de mesure in situ 
de la vitesse de fonte n'est pas excellente. Nous evoquerons des hypotheses a ce sujet a 
la section 6.1. 
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Tableau 5-5 : Synthase des resultats des courbes de difference d'angle 



















Voici les points a retenir pour cette section : 
Lors de la fonte de la bille de soudure, celle-ci passe par une forme qui, une fois 
solidifiee, cree un etranglement qui maximise la concentration de contrainte. Le 
moment correspondant a cette forme est donne par le maximum de difference 
entre Tangle de soudure mesure par la methode des lignes et celui mesure par la 
methode des cercle et est compris entre 0,3 et 2 secondes. 
De 1,7 a 3,5 secondes apres la fonte, la bille de soudure atteint une forme qui, 
une fois solidifiee, minimise la concentration de contrainte. 
5.2 Dissolution et consommation des metaux 
On a voulu dans cette section mesurer la vitesse de consommation du nickel et 
du cuivre en variant les conditions de soudure pour s'assurer que la soudure ne fasse pas 
defaut par une disparition complete de la couche de metal. Finalement, nous avons voulu 
faire le lien avec les resultats de croissance des IMC de maniere a comprendre les 
mecanismes liant la croissance des phases IMC et la consommation des metaux. 
Definissons premierement ce que Ton appelle la dissolution et la consommation. 
La dissolution est la mise en solution d'un metal dans l'etain liquide sans qu'il y ait de 
reaction chimique. La consommation du metal est la reaction de celui-ci a son etat solide 
vers une phase IMC. Nous allons toutefois utiliser le terme « courbe de dissolution » 
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pour decrire la courbe montrant la quantite de metal consomme ou dissous en fonction 
du temps. Nous utiliserons le terme « consommation » dans le cas ou on ne sait pas si la 
diminution de l'epaisseur de metal observee est le resultat de la dissolution ou de la 
consommation. 
La mesure de consommation des metaux s'effectue par diffraction des rayons X 
in situ par source synchrotron. On centre le detecteur sur un pic du metal et on effectue 
un recuit en mode isotherme avec une montee rapide de la temperature a la valeur 
desiree afin d'eviter une consommation importante avant l'atteinte de la temperature de 
l'isotherme. Pendant cet isotherme, on enregistre des courbes de l'intensite diffractee en 
fonction de Tangle 20 a un intervalle de temps regulier et ce pour un nombre N 
predetermine de courbes. Lorsque que l'isotherme est terminee, on obtient une matrice 
de donnees de diffraction mesurant 1024 pixels par N que Ton appellera « releve de 
diffraction ». Un exemple de releve est donne a la Figure 5-6 a), ou Ton trace l'intensite 
diffracte par le pic de Cu (111) en fonction du temps sous forme d'une image contour. 
Le releve presente a la Figure 5-6 a) est analogue aux autres releves de 
dissolution et consommation et montre principalement trois phenomenes. Premierement, 
on y observe la diminution progressive de l'intensite du pic, associee a la consommation 
du metal. Deuxiemement, on note une augmentation rapide et marquee de l'intensite du 
pic au debut du releve (t = 25 secondes), provenant de la croissance des grains du metal 
du fini et de l'augmentation du bruit de fond associe a la fonte de l'etain. Finalement, on 
observe un changement de la position centrale du pic au debut et a la fin du releve, du a 
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Figure 5-6 : a) Releve de diffraction avec Sn-0,7Cu a 250°C (isotherme), b) courbe 
de diffraction et regression gaussienne a t = 150 secondes 
Les pics de diffraction obtenus dans nos releves ont une forme tres similaire a 
celle d'une fonction gaussienne. Pour analyser des donnees de diffraction, nous avons 
effectue une regression pour chaque courbe en supposant que le signal diffracte suit une 
fonction gaussienne : 
IG(20) = ae 
(28-
IINT = acypr 





ou a, b et c sont les parametres de la regression, 7INT est l'intensite integree sous le pic et 
la valeur PLMH represente la pleine largeur a mi-hauteur du pic. 
Cette approximation, voir Figure 5-6 b), donne une bonne evaluation de l'aire 
sous la courbe, meme si elle introduit une erreur sur la forme de la courbe. Comme nos 
analyses sont basees sur la variation de l'aire sous les pics de diffraction en fonction du 
temps, 1'approximation gaussienne est justifiee. 
Ce que Ton veut obtenir ici est une serie de 6 vecteurs contenant pour chaque 
courbe de diffraction le temps, la temperature, les parametres a, b et c et finalement, 
l'intensite integree /INT- De maniere plus technique, on obtient ceci en evaluant 
manuellement les parametres (a, b, c) de la regression pour la premiere courbe du releve 
(t = 1). Un algorithme de moindres carres permet alors de trouver les meilleurs 
parametres de la regression a partir de cette evaluation de depart. Le logiciel que Ton a 
elabore pour ce projet passe alors a la prochaine courbe en prenant les parametres 
precedents comme point de depart pour la nouvelle courbe et ainsi de suite jusqu'a la fin 
du releve. 
Avant d'etre en mesure de proceder a l'analyse des resultats, il faut transformer 
le signal integre IINT en epaisseur en utilisant la technique decrite dans la section 4.4. 
Dans un deuxieme temps, comme l'analyse des processus physiques se fait a partir de 
l'epaisseur consommee et non pas a partir de l'epaisseur restante, il faut soustraire 
l'epaisseur trouvee a l'epaisseur initiale. Ces deux etapes necessitent une connaissance 
de l'epaisseur initiale. L'incertitude sur cette epaisseur initiale introduit done une erreur 
sur l'epaisseur dissoute a chacune de ces deux etapes mentionnees precedemment, ce qui 
se traduit par un changement de pentes affectant la qualite de nos analyses. Ceci devra 
etre considere au moment de 1'interpretation des resultats. 
Finalement, le Tableau 5-6 donne, pour les plans etudies dans cette section, les 
epaisseurs critiques Xs% au-dela desquelles il faut corriger pour l'epaisseur (section 4.4), 
et Xp5% au-dela de laquelle une augmentation d'epaisseur n'a presque aucune incidence 
sur le signal diffracte. 
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Tableau 5-6 : Distances Xs% et X^% pour les plans etudies dans cette section 
Plan dhki(A) A, (A) aCnin"1) X5% (^m) X95% 0am) 
C u ( l l l ) 2,088 1,797 0,0702 016 9̂ 2 
N i ( l l l ) 2,034 1,797 0,0654 0,17 10 
Comme les couches de metaux etudiees ici sont plus minces que X95%, il sera possible 
d'effectuer la correction en epaisseur telle que decrite a la section 4.4. 
5.2.1 Dissolution et consommation dans le systeme cuivre 
Pour la soudure sur cuivre, nous avons etudie des series d'isothermes a des 
temperatures allant de 235 a 295°C sur des substrats A (Tableau 5-2) avec trois alliages. 
Le Tableau 5-7 resume les conditions experimentales dans lesquelles les releves ont ete 
acquis. Nous avons egalement converti le signal de diffraction en epaisseur dissoute en 
fonction du temps (Figures 5-7 a 5-9) pour les trois alliages de soudure. 
Sur les deux courbes de dissolution pour la serie avec etain pur (Figure 5-7), on 
observe que les courbes a 250 et 265°C sont presque confondues et que la 
consommation y passe de rapide a lente dans l'espace d'environ 5 secondes a environ 
t = 25 secondes. 
La Figure 5-8 montre l'epaisseur de cuivre dissous pour la serie d'echantillons 
soudes avec l'alliage eutectique Sn-0,7Cu. On observe une consommation croissante du 
cuivre avec la temperature a 280 et 295°C, mais la tendance n'est pas aussi claire a plus 
faible temperature. II semble que pour t < 150 secondes, la consommation du cuivre soit 
minimale pour T = 250°C, alors que pour t > 150 secondes, elle est minimale pour 
T = 265°C. D est possible que cette tendance contre-intuitive soit le resultat d'un 
changement de morphologie (Figure 5-28) dans la couche d'IMC a l'interface en 
fonction de la temperature, ou encore un effet de la correction en epaisseur. Nous y 
reviendrons dans les sections 6.2 et 6.3. 
Tableau 5-7 : Liste des echantillons pour la consommation du cuivre 
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Figure 5-7 : Epaisseur de cuivre dissous en fonction du temps avec etain pur 
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Figure 5-8 : Epaisseur de cuivre dissout en fonction du temps avec Sn-0,7Cu 
montrant que la progression de la vitesse de consommation du cuivre n'est pas 
directe avec la temperature 
Dans le cas de l'alliage hyper eutectique Sn-0,9Cu (Figure 5-9) les courbes de 
dissolution sont relativement confondues, mis a part 1'isotherme a 235°C qui se 
demarque par une faible consommation du cuivre. De plus, on observe que les courbes 
de dissolution montrent des tendances moins claires qu'avec 1'etain pur ou l'alliage 
eutectique. Notons finalement que meme apres 600 secondes (10 minutes) a 295°C, 
l'alliage hypereutectique n'a pas consomme les 1,5 |j,m de cuivre du fini. 
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Figure 5-9 : Epaisseur de cuivre dissout en fonction du temps avec du Sn-0,9Cu 
Le Tableau 5-8 resume les mesures effectuees a partir des courbes de dissolution 
telle que la vitesse, V;ni, de dissolution (on verra plus tard, section 5.3, qu'il s'agit 
effectivement de dissolution), calculee sur les quatre premiers points de la 
consommation rapide. Comme la vitesse de consommation change beaucoup dans les 
premiers instants, on rapporte egalement dans le Tableau 5-8 le temps requis pour 
consommer 1 (xm de cuivre (temps 1 |im). Finalement, on rapporte la temperature a 
laquelle a ete calculee la vitesse initiale de dissolution, (T VM). Celle-ci est differente de 
TiSo etant donne que la consommation du cuivre commence pendant la rampe en 
temperature. On remarque que l'alliage hypereutectique, ainsi que 1'alliage eutectique 
dans une moindre mesure, ralentissent efficacement la consommation du cuivre. 
II est egalement possible de presenter 1'information obtenue a partir des courbes 
de dissolution sous forme de graphique double-logarithmique afin de voir quels 
exposants de consommation et dissolution suivent les courbes en fonction du temps. La 


















l'etain pur. Les Figures 5-11 et 5-12 montrent ces changements d'exposant avec l'alliage 
eutectique et hypereutectique, respectivement ou Ton a multiplie les courbes par des 
facteurs (a gauche de chaque courbes) pour comparer les resultats aux differentes 
temperatures. 
Tableau 5-8 : Vitesse de dissolution initiale et temps pour consommer 1 |j,m Cu 
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Figure 5-10 : Courbes double log de dissolution du cuivre dans l'etain pur ou Ton a 
separe les courbes pour fins de clarte par un facteur X3 
10 
Temps (s) 
Figure 5-11: Courbes double log de dissolution du cuivre dans l'alliage Sn-0,7Cu 
montrant les differents regimes de consommation du cuivre oil l'on a separe les 




Figure 5-12 : Courbes double log de dissolution du cuivre dans l'alliage Sn-0,9Cu 
ou 1'on a separe les courbes par fins de clarte par des facteurs de X2 a X1000 
Les pentes qui sont observees dans les graphiques double-logarithmiques, ainsi 
que les plages temporelles pendant lesquelles ces pentes sont observees sont resumees 
au Tableau 5-9. L'information qui y est presentee montre les similitudes dans les pentes 
(k\, k2, £3) et les zones temporelles {h et £3) observees pour chacun des trois alliages 
etudies. Notons finalement que l'obtention d'exposants de consommation a partir d'un 
graphique double log est une operation particulierement sensible au temps du debut de la 
consommation. Pour obtenir les valeurs rapportees au Tableau 5-9, nous avons soustrait 
au temps mesures (Figures 5-7 a 5-11) les temps tj du debut de la consommation 
(Tableau 5-9). 
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Tableau 5-9 : Synthese des exposants de dissolution et consommation du cuivre 
Tiso(°C) ti(s) ki t2(s) k2 t3(s) k3 
Etain pur 
250 22,5±0,3 1,1 ±0,2 







235 26,8±0,5 1,9±0,2 14 a 276 0,20±0,01 
250 23,5±0,5 1,6±0,4 18 a 189 0,30+0,01 
265 21,0±0,5 1,6±0,2 18 a 69 0,27±0,01 130 a 282 0,13±0,01 
280 20,5±0,5 1,6±0,3 19 a 78 0,26±0,01 93 a 213 0,08±0,01 
295 19,5±0,5 1,6±0,3 - - 100 a 283 0,10±0,01 
Moyenne 1,7 0,26 0,10 
Sn-0,9Cu 
235 12+1 1,7±0,4 110 a 636 0,23±0,01 
250 22±1 1,0±0,2 9 a 605 0,27±0,01 
265 10±1 1,9±0,7 - - 114 a 694 0,11+0,01 
295 20±1 1,2±0,6 9 a 173 0,34±0,01 191 a 621 0,11+0,01 
Moyenne 1̂ 5 028 0J1 
* Les temps t2 et t3 sont mesures a partir du temps de debut de la fonte (ti). 
Note : Les incertitudes sont calculees avec la methode des moindres carres, 
equations (2-3) a (2-6). 
Finalement, on ajoute deux images MEB d'un echantillon soude avec Sn-0,7Cu a 
295°C pour 10 minutes et prepare avec l'attaque chimique decrite a la section 3.2. Les 
images montrent les differences morphologiques entre l'extremite (Figure 5-13 a)), ou 
l'epaisseur d'etain est plus mince, et le centre de l'echantillon (Figure 5-13 b)) ou 
1'epaisseur d'etain est maximale. 
* : > u 
Epoxy Etain 
Kapton 
Cii r iSiic 
Etain 
Cu r8n s 
Kapton 
Figure 5-13 : Morphologie des IMC a) pres et b) loin du bord de l'echantillon 
montrant l'influence de l'epaisseur d'etain pres de l'interface sur la morphologie 
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Voici les points a retenir pour cette section : 
• Le cuivre est consomme rapidement dans les premiers instants (< 3 secondes) du 
releve de diffraction (les mesures de croissance des IMC confirment qu'il s'agit 
de dissolution a la section 5.3.1). 
• Dans l'etain pur, le cuivre entre en solution rapidement et avec un exposant (k\) 
pres de 1, signifiant que la dissolution est proportionnelle au temps. Pour les 
alliages contenant du cuivre, cette dissolution est plus lente, mais elle se fait avec 
un exposant k\ > 1, ce qui implique une dissolution qui accelere dans le temps. 
• On observe, pour les alliages Sn-0,7Cu et Sn-0,9Cu, deux autres zones 
temporelles ou les exposants de consommation (£2 et £3) sont d'environ 0,25 et 
0,1, respectivement, ce qui implique un ralentissement de la consommation vers 
la fin du releve. 
5.2.2 Dissolution et consommation dans le systeme nickel 
Dans le cas du substrat de nickel, une plus grande attention doit etre apportee a la 
regression gaussienne, car les pics de Cu (111) et de Ni (111) sont partiellement 
convolues (Figure 5-14) a la longueur d'onde utilisee. En dessous d'une certaine 
epaisseur de nickel, le pic de celui-ci devient trop difficile a separer du pic de cuivre 
pour permettre une regression correcte; on arrete done le suivi de ce dernier avant sa 
consommation complete. 
Le Tableau 5-10 presente les conditions experimentales dans lesquelles les 
donnees de consommation sur nickel ont ete obtenues. Ces donnees ont ete prises sur le 
substrat B (Tableau 5-2 et Figure 5-14) a toutes les 250 ms pour 1920 courbes (sauf pour 
le Sn-0,7Cu a 235°C qui compte 1440 courbes). 
Une fois les donnees de regression obtenues a l'aide du logiciel de regression, il 
faut convertir l'intensite integree 7iNT en epaisseur dissoute en fonction du temps. Pour 
ce faire, il faut considerer comment les couches sont placees les unes par rapport aux 
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autres et par rapport aux rayons X incidents. II faut egalement definir comment le 
changement d'epaisseur d'une couche peut affecter le signal diffracte par une autre. 
3500 
2500 
Donnees de diffraction 
Regression gaussienne 
Cu(111) 
46 48 50 
20 (degres) 
Figure 5-14 : Signal diffracte pour l'echantillon a 250°C montrant la convolution 
partielle des pics Cu (111) et Ni (111) et substrat B 
Pour les experiences sur le substrat B, la premiere couche de metal frappee par 
les rayons X est la couche mince de chrome, puis celle de cuivre, suivie de celle de 
nickel et finalement celle d'or qui est en contact direct avec l'alliage de soudure 
(Tableau 5-2). Le signal diffracte par la couche de cuivre, en amont du faisceau de 
rayons X, n'est done pas affecte par les couches en aval du faisceau, telles que celles de 
nickel et d'or. Comme nous le verrons un peu plus loin, la consommation de la couche 
de cuivre commence avant que la couche de nickel ne soit completement consommee. 
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Pour convertir le signal de Ni (111) en epaisseur en fonction du temps, il faut done 
prendre en consideration l'epaisseur de cuivre en fonction du temps. 
Tableau 5-10 : Liste des echantillons de consommation et dissolution du nickel 
















On convertit dans un premier temps le signal de Cu (111), qui ne depend pas de 
l'epaisseur de nickel, en epaisseur en fonction du temps Xcu(0- On utilise ensuite : 
T -r̂ Wri%i+«G,-*c«) / sin# 
I = Lesm0 et — = 
h 2*M 
P$mv p sin Q 
\ (5-6) 
(5-7) 
On convertit ensuite le signal diffracte en epaisseur avec : 
'OM = M'l)" 
2a, Ni 
f —1 —2 A 




x„;(t) = In VM 
2a, Ni 
T^K„%„(')) I{t)2al -.And Ni 




Dans notre cas, le seul h possible est celui pris au debut de recuit ou les couches de 
cuivre et de nickel sont completes et leurs epaisseurs sont connues. Les resultats ainsi 
obtenus sont montres aux Figures 5-15 a 5-18. 
La Figure 5-15 montre la consommation du nickel avec l'etain pur pour des 
isothermes de 235 a 310°C. Comme le montrent les resultats, il est difficile d'evaluer 
avec precision la vitesse de dissolution initiale, ainsi que d'observer une tendance claire 
dans la croissance de la consommation avec la temperature. 
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Figure 5-15 : Epaisseur de nickel dissout en fonction du temps avec l'etain pur 
Les courbes de dissolution du cuivre suivant la consommation partielle du nickel 
sont rapportees a la Figure 5-16. La consommation du cuivre n'a pas ete observee pour 
les isothermes a 235 et 250°C lors de 1'experience. L'augmentation soudaine observee 
sur la courbe de dissolution du cuivre a 310°C a environ 320 secondes est due a 
1'impossibility de distinguer le pic de Ni (111) du pic de Cu (111) a partir de ce point. 
Cette augmentation soudaine est done une consequence de la facon dont les donnees 
sont traitees. 
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Figure 5-16 : Epaisseur de cuivre dissout en fonction du temps avec etain pur 
La serie d'experiences effectuee avec l'alliage eutectique Sn-0,7Cu (Figure 5-17) 
montre la tendance d'augmentation de vitesse de consommation en fonction de la 
temperature, du moins vers la fin de l'isotherme. La consommation du nickel n'a pas pu 
etre mesuree apres 250 secondes pour l'echantillon a 310°C, car le pic de Ni (111) etait 
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Figure 5-17 : Epaisseur de nickel en fonction du temps avec Sn-0,7Cu 
La Figure 5-18 montre la consommation du cuivre pour les echantillons soudes 
avec du Sn-0,7Cu. On y observe une consommation debutant plus tot en fonction de la 
temperature. On note aussi une sequence de vitesse de consommation lente, suivie d'une 
acceleration puis d'un ralentissement lorsque la couche est presque entierement 
consommee. II est egalement possible de voir que le logiciel de regression a change de 
solution de regression a plusieurs endroits, notamment a 160, 220 et 330 secondes pour 
l'echantillon a 295°C et a 250 et 280 secondes a 310°C. Ce changement de solution de 
regression n'affecte toutefois pas 1'interpretation de nos resultats qui est basee sur la 
forme des courbes et la vitesse de consommation maximale. 
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Figure 5-18 : Epaisseur de cuivre dissout en fonction du temps avec Sn-0,7Cu 
Le Tableau 5-11 resume les temps de debut de la consommation du cuivre et de 
fin de la dissolution du nickel. On observe la diminution de ces valeurs en fonction de la 
temperature, ainsi que des valeurs statistiquement plus faibles pour l'alliage eutectique 
que pour l'etain pur. 
II est egalement possible d'observer dans les courbes de dissolution du cuivre 
une zone, vers la moitie de la courbe, oil la vitesse de consommation est maximale et 
semble constante. Le Tableau 5-12 resume les mesures de ces vitesses de consommation 
maximale vcu, ainsi que les zones temporelle (?max) dans lesquelles elles ont etes 
observees. L'important a noter dans ce tableau est que l'ordre de grandeur dans les 
vitesses de consommation mesurees est beaucoup moindre que celui observe au Tableau 
5-8, alors que la couche de cuivre n'etait pas protegee par une couche de nickel. 
Les courbes de dissolution pour le nickel sont plus difficiles a interpreter que les 
courbes de dissolution du cuivre, mais il nous est toutefois possible d'observer des 
exposants de consommation avec une courbe double-logarithmique. 
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Tableau 5-11: Temps de debut et de fin de consommation du cuivre et du nickel 





































* : N'a pas ete observe. 
Tableau 5-12 : Vitesses de consommation maximale du cuivre 
Tiso(°C) Alliage ^ ( s ) vCu(nm/s) 
280 Sn 375 a 410 3,8±0,1 
310 Sn 192 a 290 3,1±0,1 
280 Sn-0,7Cu 356 a 410 2,2±0,1 
295 Sn-0,7Cu 249 a 299 3,2±0,1 
310 Sn-0,7Cu 196 a 272 4,1±0,1 
La Figure 5-19 montre un graphique double-logarithmique du nickel dissous 
dans l'etain pur. Comparativement a la consommation du cuivre, il est plus difficile 
d'observer une difference dans la pente initiale et dans le reste de la courbe de 
dissolution. H est egalement possible de noter que l'exposant de consommation 
augmente vers la fin de la courbe plutot que de ralentir (Tableau 5-13). Cette 
augmentation est egalement observee dans la consommation avec 1'alliage eutectique 




Figure 5-19 : Courbes double log de dissolution du nickel dans l'etain pur montrant 
les differents regimes de consommation du cuivre ou l'on a separe les courbes pour 
fins de clarte par des facteurs de X3,5 a X10 
Figure 5-20 : Courbes double log de dissolution du nickel dans l'alliage Sn-0,7Cu 
ou l'on a separe les courbes pour fins de clarte par des facteurs de XI,1 a X25 
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Finalement, le Tableau 5-13 fait la synthese des pentes observees avec l'etain pur 
et l'alliage eutectique. Une interpretation de la valeur de ces pentes sera donnee dans la 
section 6.2. 
Tableau 5-13 : Synthese des pentes des courbes double logarithmique (nickel) 
TiS0(°C) Ms) ki Ms ) k2 Ms) k3 
Etain pur 
235 44,75 0,75±0,04 75 a 244 0,36±0,02 257 a 360 0,68±0,01 
250 26,25 0,62±0,04 9 a 226 0,29±0,01 198 a 405 1,01 ±0,01 
280 21,5 0,43±0,03 35 a 155 0,27±0,01 155 a 249 0,88±0,02 
310 23,0 0,4±0,1 6 a 57 0,53±0,03 63 a 177 0,88±0,02 
Moyenne 055 0^36 (X86 
Sn-0,7Cu 
0,7±0,2 12 a 95 0,53±0,04 76 a 188 1,05±0,04 
0,44±0,05 165 a 250 0,52±0,02 304 a 390 1,12±0,03 
0,42±0,02 166 a 270 0,30±0,02 269 a 298 1,8+0,1 
0,47±0,06 111 a316 0,55±0,01 
0,8±0,2 30 a 72 0,48±0,03 70 a 106 1,21±0,03 











Les temps t2 et t3 sont mesures a partir du temps de debut de la fonte (ti). 
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Voici les points a retenir pour cette section : 
• La dissolution et la consommation du nickel est plus lente que celle du cuivre a 
toute les temperatures mesurees. 
• La consommation du cuivre est ralentie d'un facteur pres de 10, en comparant 
vcu (Tableau 5-12) et temps l|j,m (Tableau 5-8) lorsque le cuivre est recouvert 
d'une couche de nickel d'une epaisseur de 1 |im. 
• Contrairement a celle du cuivre, la consommation du nickel se fait dans un 
dernier temps (exposant £3) avec un exposant qui augmente (par rapport a £2) et 
passe d'environ 0,36 a 0,86 pour l'etain pur et de 0,48 a 1,3 pour l'alliage Sn-
0,7Cu. Ceci peut signifier que le nickel n'est plus consomme par couche, mais de 
plusieurs cotes a la fois. 
5.3 Croissance des IMC 
Le but de cette section est de determiner quelles phases IMC sont en croissance 
lors de la soudure, avec quelle predominance et avec quelle vitesse. On voulait 
egalement savoir quels conditions et temps de soudure minimisent ou maximisent la 
quantite d'IMC a 1'interface de soudure. 
On etudie la croissance des IMC en utilisant la meme technique que pour la 
dissolution et consommation des metaux, c'est-a-dire la diffraction in situ des rayons X. 
Deux types de substrats sont utilises : un substrat de Kapton sur lequel on depose des 
couches minces de metal (tel que decrit dans le Tableau 5-2) et un substrat de cuivre 
d'une epaisseur nominale de 18 fim sans depot. 
Le Tableau 5-14 resume les distances Xs% et X^% pour les plans cristallins qui 
sont etudies dans cette section, ainsi que les longueurs d'ondes auxquelles ces plans ont 
ete etudies. Comme le montrent les resultats presentes dans ce chapitre, ces epaisseurs 
critiques sont souvent depassees et une attention particuliere doit etre apportee a 
1'interpretation des resultats, voir section 6.3. 
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Tableau 5-14 : Distances Xs% et X95% pour les plans etudies dans cette section 
Plan dhki(A) X(A) a^m"
1) X5% (|xm) X95% (y.m) 
Cuivre sur Kapton (substrat A) 
Cu6Sn5(101) 2,964 1,797 0,2115 0,037 2,1 
Cu6Sn5(002) 2,549 1,797 0,2115 0,043 2,5 
Cu3Sn(201) 2,375 1,797 0,1749 0,055 3,2 
Cuivre epais (substrat C) 
Cu6Sn5(103) 1,540 1,409 0,1101 0,11 6,2 
Cu6Sn5(202) 1,482 1,409 0,1101 0,11 6,5 
Cu3Sn(203) 1,369 1,409 0,0906 0,15 8,5 
Nickel sur Kapton (substrat B) 
Ni3Sn4(-311) 2,680 1,797 0,2439 0,035 2,1 
Ni3Sn4(310) 2,840 1,797 0,2439 0,033 1,9 
Ni3Sn4(lll) 2,950 1,797 0,2439 0,035 1,9 
* : Reference [25] 
5.3.1 Croissance dans le systeme cuivre (substrats A et C) 
Le Tableau 5-15 presente la liste des echantillons sur lesquels nous avons 
effectue nos observations sur Kapton. Ces observations ont ete realisees en prenant 800 
courbes de diffractions separees par 1000 ms a une longueur d'onde de 1,797 A et en 
placant l'echantillon a a>=22° et le centre du detecteur a 2d0 = 38°. Pour ces 
observations, nous avons utilise une rampe en temperature rapide de 35°C par seconde 
pour atteindre la temperature d'isotherme. 
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Tableau 5-15 : Liste des echantillons (substrat A) 
Tis0(





















Le Tableau 5-16 donne la liste des echantillons etudies sur le substrat de cuivre 
epais. Les courbes de diffraction acquises ici Font ete avec une longueur d'onde de 
1,409 A, une rampe en temperature de 3°C/s et une position du detecteur fixee a 
26b = 55°. 
Tableau 5-16 : Liste des echantillons et des conditions experimentales (substrat C) 



































































Les donnees de croissance des IMC sont presentees ici sous la forme de releves 
de diffraction plutot que sous forme d'epaisseur ou de signal en fonction du temps, parce 
qu'il nous est impossible de faire la conversion du signal de diffraction en epaisseur 
(XMC > X95%) et que nous suivons plusieurs pics de diffraction pour chaque echantillon. 
II faut egalement noter que seuls certains releves sont presentes ici pour eviter d'allonger 
le texte inutilement. 
La Figure 5-21 montre les plans (101) et (002) de la phase CueSns, ainsi que le 
plan (201) de la phase Cu3Sn pour des isothermes de 10 minutes a a) 250 et b) 295°C 
avec de l'etain pur (la figure montre seulement la partie du releve ou la temperature est 
constante). On observe pour ces deux releves la formation rapide de la phase Cu6Sn5 des 
le debut de l'experience avec une breve apparition de la phase Cu3Sn vers environ 
t = 30 secondes et 20= 44°. On voit egalement que quelques instants apres etre apparus, 
les pics de CugSns semblent diminuer en intensite. Notons finalement l'apparition apres 
environ 100 secondes de raies minces qui semblent parfois changer de position angulaire 
avec le temps et qui sont accompagnees de variations rapides de 1'intensite diffractee. 
Nous reviendrons a la section 6.3.3 sur la signification de ces raies. 
a) 2 5 0 ° C 
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Figure 5-21: Releves de diffraction sur cuivre (Kapton) avec etain pur a a) 250 et 
b) 295°C montrant la croissance et la consommation de Cu6Sns 
Avec l'alliage eutectique (Figure 5-22), la decroissance de CueSns (101) suivant 
la fonte est seulement observee a des temperatures superieures a 235°C. On observe ici 
la phase CU3S11 qui croit suivant un rythme lent, mais constant, alors que la phase Cu6Sn5 
croit rapidement des le debut. Dans le cas des raies minces, observees pour les pics de 
Cu6Sn5 (101) et (002) a partir de 250°C et pour le pic de Cu3Sn (201) a partir de 295°C, 
leur propension a apparaitre semble etre proportionnelle a la temperature de l'isotherme. 
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Figure 5-22 : Releves de diffraction sur cuivre (Kapton) avec Sn-0,7Cu a a) 235, b) 
250, c) 280 et d) 295°C montrant la croissance des phases C116S115 et CU3S11 
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L'experience a aussi ete effectuee avec l'alliage hypereutectique Sn-0,9Cu 
(Figure 5-23). On y observe les memes comportements globaux que dans le cas de 
l'alliage eutectique. Les raies sont toutefois moins clairement identifiables dans le cas de 
la phase Cu3Sn a 295°C (Figure 5-23 c)). 
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Figure 5-23 : Releves de diffraction sur cuivre (Kapton) avec Sn-0,9Cu a a) 235, b) 
280 et c) 295°C montrant la croissance des phases CueSns et C113S11 
Les releves obtenus avec un substrat de cuivre epais et les trois alliages sont 
different de ceux obtenus sur Kapton. Premierement, la croissance rapide de la phase 
CueSns dans les premiers instants (Figure 5-24 b)) n'est plus observee 
systematiquement. Dans certains cas, on n'observe pas du tout cette formation rapide 
initiale (Figure 5-24 a)), mais plutot une formation progressive juxtaposee avec la 
signature des raies se depla§ant en 20. Nous allons discuter plus tard (section 6.3.2) des 
raisons qui expliquent les differences observees sur le Kapton et le cuivre epais. 
4 8 
a) 250°C 
100 200 300 400 







100 200 300 400 
T e m p s (s) 
soo 600 
Figure 5-24 : Releves de diffraction sur cuivre epais avec etain pur a a) 250 et b) 
290°C montrant la difference de signal de diffraction initiate pour la phase Cu6Sns 
La Figure 5-25 montre que les observations faites sur cuivre epais avec l'alliage 
eutectique sont similaires a celles avec l'etain pur, c'est-a-dire que la croissance de la 
phase CugSn5 parfois rapide et parfois progressive va de pair avec un signal des raies 
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Figure 5-25 : Releves de diffraction sur cuivre epais avec Sn-0,7Cu a 280°C 
On observe egalement une croissance non systematique de la phase Cu6Sn5 pour 
l'alliage hypereutectique (Figure 5-26), en plus d'observer a 290°C (Figure 5-26 b)) une 
decroissance de la phase CueSns suivant la croissance initiale. Dans les trois releves 
montres ici, on observe toujours une croissance lente et constante de la phase CusSn. 
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Figure 5-26 : Releves de diffraction sur cuivre epais avec Sn-0,9Cu a a) 250, b) 290 
et c) 300°C montrant la difference de signal de diffraction initiate pour la phase 
Cu6Sn5 
Finalement, pour completer les observations par diffraction in situ, on ajoute des 
images MEB de l'interface qui ont ete obtenues avec le detecteur In Lens, sensible aux 
electrons retrodiffuses. La Figure 5-27 montre une image de l'interface apres 10 minutes 
a 235°C, sur laquelle on ne retrouve pas d'EVIC visible, mise a part une ligne mesurant 
environ 150 nm qui n'a pas pu etre identified en raison de sa proximite avec le Kapton 
(voir section 3.3). 
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Figure 5-27 : Interface cuivre etain apres 10 min a 235°C dans l'etain pur montrant 
I'abscence apparente d'IMC et la presence d'une couche non identified de 150 nm 
La Figure 5-28 montre la progression de la morphologie des IMC sur le cuivre 
avec Kapton et Sn-0,7Cu apres 10 minutes en phase liquide a differentes temperatures. 
Dans ces images, les grains de Cu6Sns sont clairement visibles et plus epais que les 
valeurs de X^% rapportees au debut de cette section. De plus, il est possible d'observer 
des grains de Cu6Sn5 repartis dans l'alliage a 265 et 280°C (Figure 5-28, c) et d)), ainsi 
qu'une interface partiellement couverte par les IMC a des temperatures egales ou 
superieures a 250°C. Cette progression de morphologie sera utilisee au CHAPITRE 6 
pour comprendre la consommation de metal et la croissance des IMC. 
La Figure 5-29 montre deux images MEB de 1'interface apres 4 minutes 
d'isotherme a a) 235 et b) 295°C sur le substrat A soude avec du Sn-0,7Cu sans attaque 
chimique. On y remarque qu'a 235°C l'interface est completement couverte par les 
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Figure 5-28 : Images MEB pour sur cuivre avec Sn-0,7Cu apres 10 minutes a a) 
235, b) 250, c) 265, d) 280 et e) 295°C montrant revolution de la morphologie des 
IMC 
a) 
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Figure 5-29 : Images MEB de l'interface apres 4 minutes a a) 235 et b) 295°C 
montrant la presence d'IMC dans l'alliage a haute temperature 
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Voici les points a retenir pour cette section : 
Avec l'etain pur, on observe la formation rapide de la phase CugSns (de 0,5 a 
6 secondes apres la fonte a 250 et 295°C, respectivement), puis sa consommation 
rapide en majorite. On observe egalement la formation rapide de Cu6Sns avec les 
alliages eutectique et hypereutectique, mais sans qu'il y ait disparition de ces 
phases par la suite. 
Avec tous les alliages etudies, la formation rapide de la phase CueSns commence 
apres une periode de 0,25 a 3 secondes pendant laquelle il y a dissolution du 
cuivre sans croissance des phases IMC, voir le Tableau 5-18 pour une synthese. 
On observe des raies en mouvement angulaire, associees a la delamination 
(section 6.3.3), pour la phase Cu6Sns a toutes les temperatures avec l'etain pur et 
a des temperatures egales ou superieures a 250°C pour les alliages Sn-0,7Cu et 
Sn-0,9Cu. 
La phase Cu3Sn croit progressivement avec les alliages eutectique et 
hypereutectique, alors qu'elle n'apparait que brievement avec l'etain pur. 
La morphologie des IMC apres la soudure dans l'alliage eutectique passe d'une 
couche non uniforme, mais couvrant la totalite de l'interface (a 235°C), a des 
grains separes les uns des autres a l'interface (250°C). La morphologie montre 
des grains separes a l'interface et dans l'alliage a 265 et 280°C, et retourne a des 
grains separes sans grains d'EVIC dans l'alliage a 295°C. 
5.3.2 Croissance dans le systeme nickel (substrat B) 
Le Tableau 5-17 donne la liste des echantillons etudies pour la croissance sur 
nickel avec un substrat de B (Figure 5-14). Nous avons enregistre 800 courbes separees 
par 1000 ms qui ont ete acquises a une longueur d'onde de 1,797 A, une rampe en 
temperature de 35°C/s, un angle *yde 22° et un detecteur positionne a 2#o= 38°. 
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Tableau 5-17 : Liste des echantillons pour la croissance sur nickel 
















Les resultats obtenus avec le nickel ont une progression des phases avec la 
temperature qui est beaucoup plus directe qu'avec le cuivre. Pour eviter la redondance, 
seuls quelques releves sont presentes ici. 
On observe sur la Figure 5-30 a) trois pics de la phase Ni3Sn4 se former et croitre 
de maniere lente et progressive un bref instant suivant la fonte de l'alliage de soudure 
(difficile a determiner precisement). A 280°C (Figure 5-30 b)), l'intensite diffractee par 
ces trois pics commencent a decroitre a partir d'environ 500 secondes pour laisser place 
a la phase CueSns, qui se forme egalement de maniere lente et progressive. A 295°C, on 
observe ce changement de phase apres environ 400 secondes d'isotherme (la figure n'a 
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Figure 5-30 : Releves de diffraction sur nickel (Kapton) avec etain pur a a) 235, b) 
265 et c) 280°C montrant la croissance de Ni3Sn4 et, a haute temperature, la 
croissance de Cu6Sns au depend de Ni3Sn4 
Lorsque Ton realise la meme serie d'experiences en utilisant l'alliage eutectique, 
on observe d'abord la formation rapide de la phase CugSns suivie d'une decroissance au 
profit de la phase Ni3Sn4 (Figure 5-31 a)). Apres environ 550 secondes a 235°C, on 
observe une inversion oil Ni3Sri4 commence a decroitre au profit de la phase CueSns. Le 
fait que ce changement se fasse a un temps plus precoce lorsque Ton utilise l'alliage 
eutectique s'observe aussi a 295°C (Figure 5-31 b)), alors que Ton voit la phase Cu6Sn5 
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croitre au profit du Ni3Sri4 apres seulement 275 secondes. Finalement, on observe dans 
le signal de diffraction de Cu6Sn5 (101), ainsi que vers 20=41°, ou Ton s'attend a 
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Figure 5-31: Releves de diffraction sur nickel (Kapton) avec Sn-0,7Cu a a) 235 et 
b) 295°C montrant la croissance initiate de CugSns suivie de M3S114 puis finalement 
de la croissance de CueSns au depend de NiaSaj 
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La Figure 5-32 montre 1'interface du cuivre, du nickel et de l'etain pur a 265°C 
ou Ton peut voir les couches de metaux partiellement dissoutes et la couche de Ni3Sn4. 
Figure 5-32 : Couches metalliques partiellement consommees et la phase M3S114 
confuse avec la couche de cuivre dans l'etain pur apres 10 minutes a 265°C 
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Voici les points a retenir pour cette section 
La premiere phase a croitre dans l'etain est M3S114, et ce de maniere progressive 
jusqu'a temps (de 465 a 410 secondes apres le debut de la fonte, pour 280 et 
295°C, respectivement) que la croissance du CueSns se fasse aux depens du 
Ni3Sn4. 
Avec Sn-0,7Cu, les phases Ni3Sn4 et Cu6Sns commencent a croitre 
simultanement des le debut, avec une plus grande intensite diffractee pour 
CueSns. Apres 86 a 4 secondes suivant la fonte (a 235 et 295°C, respectivement), 
le signa de Ni3Sn4 augmente alors que celui de CueSn5 diminue, puis, 600 a 
260 secondes suivant la fonte (a 235 et 295°C, respectivement), la situation 
s'inverse. 
5.4 Res u I tats de consommation de metal et croissance des IMC 
Pour faire une synthese des resultats de la diffraction in situ et bien voir la 
sequence des evenements lors de la soudure, il est important de comparer les resultats de 
dissolution et de croissance. 
La Figure 5-33 montre le signal IINT des plans Qi6Sn5 (101) et Cu3Sn (201), ainsi 
que l'epaisseur dissoute de cuivre en fonction du temps a 265°C dans l'etain pur sur un 
substrat A. On voit que le ralentissement dans la vitesse de dissolution est synchronise 
avec le debut de la croissance de la phase Cu6Sn5 et que la phase Cu3Sn commence a 
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Figure 5-33 : Resultats compares pour le cuivre sur Kapton avec l'etain pur a 
265°C montrant l'apparition ephemere des IMC 
Pour completer 1'information presentee pour le nickel, on montre la variation de 
position angulaire des pics de diffraction (Figure 5-34) dans l'etain pur a 280°C. 
Finalement, le Tableau 5-18 fait la synthese du temps a partir duquel la 
dissolution du cuivre commence et qu'il y a debut de la croissance de la phase CueSns, 
mesures a partir de la fonte de l'alliage. On donne aussi la difference At entre ces deux 
temps, montrant qu'il y a systematiquement un ecart entre le debut de la dissolution du 
cuivre et le debut de la croissance des phases IMC. Notons finalement que le moment ou 
a lieu la fonte de l'alliage est determine a l'aide du bruit de fond des rayons X en prenant 
comme critere la moitie du changement de signal entre le niveau en phase solide et 
liquide. Les temps de debut de consommation du cuivre et de croissance des IMC sont 
determines a l'aide du signal de diffraction en fonction du temps et sont pris des qu'il y a 
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Figure 5-34 : Positions comparees des pics de diffraction a 280°C dans l'etain pur 
montrant l'expension des phases contenant du nickel et la compression de Cu(,Sn5 
(substrat B) 
Tableau 5-18 : Temps de debut de dissolution du cuivre et de croissance de CugSns 









































: Temps mesures a partir de la fonte de 1'alliage. 
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Voici done les points importants a retenir pour ce chapitre : 
Vitesse de fonte : 
• Lors de la fonte de la bille de soudure, celle-ci passe par une forme qui, une fois 
solidifiee, cree un etranglement qui donne lieu a une concentration de contrainte. 
Le moment correspondant a cette forme est donne par le maximum de difference 
entre Tangle de soudure mesure par la methode des lignes et celui mesure par la 
methode des cercle et est compris entre 0,3 et 2 secondes. 
• De 1,7 a 3,5 secondes apres la fonte, la bille de soudure atteint une forme qui, 
une fois solidifiee, minimise la concentration de contrainte. 
Dissolution et consommation : cuivre 
• Le cuivre est consomme rapidement dans les premiers instants (< 3 secondes) du 
releve de diffraction (les mesures de croissance des IMC confirment qu'il s'agit 
de dissolution a la section 5.3.1). 
• Dans 1'etain pur, le cuivre entre en solution rapidement et avec un exposant (k\) 
pres de 1, signifiant que la dissolution est proportionnelle au temps. Pour les 
alliages contenant du cuivre, cette dissolution est plus lente, mais elle se fait avec 
un exposant k\ > 1, ce qui implique une dissolution qui accelere dans le temps. 
• On observe, pour les alliages Sn-0,7Cu et Sn-0,9Cu, deux autres zones 
temporelles oil les exposants de consommation (fo et fo) sont d'environ 0,25 et 
0,1, respectivement, ce qui implique un ralentissement de la consommation vers 
la fin du releve. 
Nickel: 
• La dissolution et la consommation du nickel est plus lente que celle du cuivre a 
toute les temperatures mesurees. 
• La consommation du cuivre est ralentie d'un facteur pres de 10, en comparant 
vcu (Tableau 5-12) et temps l|im (Tableau 5-8) lorsque le cuivre est recouvert 
d'une couche de nickel d'une epaisseur de 1 |im. 
• Contrairement a celle du cuivre, la consommation du nickel se fait dans un 
dernier temps (exposant £3) avec un exposant qui augmente (par rapport a £2) et 
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passe d'environ 0,36 a 0,86 pour l'etain pur et de 0,48 a 1,3 pour l'alliage 
Sn-0,7Cu. Ceci peut signifier que le nickel n'est plus consomme par couche, 
mais de plusieurs cotes a la fois. 
Croissance des IMC : cuivre 
• Avec l'etain pur, on observe la formation rapide de la phase CueSns (de 0,5 a 
6 secondes apres la fonte a 250 et 295°C, respectivement), puis sa consommation 
rapide. On observe egalement la formation rapide de CueSns avec les alliages 
eutectique et hypereutectique, mais sans qu'il y ait disparition de ces phases par 
la suite. 
• Avec tous les alliages etudies, la formation rapide de la phase CugSns commence 
apres une periode de 0,25 a 3 secondes pendant laquelle il y a dissolution du 
cuivre sans croissance des phases IMC, voir le Tableau 5-18 pour une synthese. 
• On observe des raies en mouvement angulaire, associees a la delamination 
(section 6.3.3), pour la phase CueSns a toutes les temperatures avec l'etain pur et 
a des temperatures egales ou superieures a 250°C pour les alliages Sn-0,7Cu et 
Sn-0,9Cu. 
• La phase Cu3Sn crott progressivement avec les alliages eutectique et 
hypereutectique, alors qu'elle n'apparaft que brievement avec l'etain pur. 
• La morphologie des IMC apres la soudure dans l'alliage eutectique passe d'une 
couche non uniforme, mais couvrant la totalite de l'interface (a 235°C), a des 
grains separes les uns des autres a l'interface (250°C). La morphologie montre 
des grains separes a l'interface et dans l'alliage a 265 et 280°C, et retourne a des 
grains separes sans grains d'IMC dans l'alliage a 295°C. 
Nickel: 
• La premiere phase a croitre dans l'etain est Ni3Sn4, et ce de maniere progressive 
jusqu'a temps (de 465 a 410 secondes apres le debut de la fonte, pour 280 et 
295°C, respectivement) que la croissance du CueSns se fasse aux depens du 
Ni3Sn4. 
I l l 
• Avec Sn-0,7Cu, les phases N13S114 et CU6S115 commencent a croitre 
simultanement des le debut, avec une plus grande intensite diffractee pour 
CueSns. Apres 86 a 4 secondes suivant la fonte (a 235 et 295°C, respectivement), 
le signa de NisSru augmente alors que celui de CueSns diminue, puis, 600 a 
260 secondes suivant la fonte (a 235 et 295°C, respectivement), la situation 
s'inverse. 
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CHAPITRE 6 - Discussion generate 
Nous allons aborder dans ce chapitre les explications concernant les observations 
rapportees au CHAPITRE 5. Des modeles theoriques seront d'abord presentes pour la 
vitesse de fonte, la dissolution des metaux et la croissance des composes 
intermetalliques. Nous tenterons ensuite d'expliquer les observations precedentes a 
l'aide de ces modeles. Des simulations permettront dans un dernier temps de quantifier 
les previsions des modeles. 
6.1 Vitesse de la fonte 
Nous debutons la discussion concernant la vitesse de la fonte par une revue 
theorique des deux principaux modeles predisant Tangle de soudure. Ces modeles seront 
ensuite utilises pour expliquer certaines observations rapportees dans la section 5.1. 
Nous completerons ensuite ces explications avec des simulations utilisant le modele 
energetique. Finalement, une synthese entourant la vitesse de fonte sera donnee. 
6.1.1 Modeles de prevision de Tangle de soudure 
Le premier modele, qu'on appellera modele vectoriel, deja brievement decrit 
dans la section 2.4, consiste a faire la somme des tensions de surface ^sous forme 
vectorielle au point triple. L'angle de soudure (Figure 6-1) se calcule dans ce cas avec 
T equation (2-7), simplified ici: 
YS^YSL-YSG (6-1) 
YLG 
ou le sens des tensions de surface doit etre : yio > 0 (une tension de surface et non une 
compression) et ys quelconque. Lorsque fs est positif, on a une bille dont Tangle est 
superieur a nil tendant vers une bille spherique, alors que lorsqu'il est negatif, on a un 
angle de soudure inferieur a 7t/2 tendant vers une couche mince (mouillage parfait). 
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Figure 6-1: Schematisation du modele vectoriel 
Precisons que ce modele considere seulement les forces agissant au point triple et 
ne donne aucune indication quant a Tangle de soudure lorsque le ratio des tensions de 
surface (6-2) est inferieur a -1 ou superieur a 1. Pour remedier a ces problemes, on 
propose un modele energetique dans lequel on fait la somme de l'energie de surface Es 
et de l'energie potentielle gravitationnelle U en supposant que la bille suit la forme 
d'une sphere coupee par un plan. La demonstration des equations supportant ce modele 
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ou p est la densite de l'alliage de soudure (kg/m3), g est la constante gravitationnelle 
(9,81 rn/s2) et Vest le volume de l'alliage de soudure (m3). Ce modele donne Tangle de 
soudure a Tequilibre en minimisant la somme des deux energies en fonction de Tangle. 
Regardons maintenant de maniere qualitative ce que les modeles prevoient lors 
de la fonte de la bille. Lorsque la bille n'est pas a Tequilibre dans le modele vectoriel, 
(Figure 6-2 a)), T addition des forces dans le plan du substrat donne une force resultante 
qui entraine le point triple a s'eloigner du centre de la bille. Ce modele prevoit done un 
changement de la forme entraine par la force resultante aux points triples qui tirent le 
reste de la bille avec la tension de surface LG (Figure 6-2 b)). 
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Figure 6-2 : Modele vectoriel a) au point triple pour une bille a l'equilibre et hors 
equilibre et b) effet de la force resultante sur 1' ensemble de la bille 
Le modele energetique donne quant a lui la courbe de l'energie totale (Es + U) en 
fonction de Tangle 6. Cet angle 0est lie tant a la position du point triple (axe horizontal) 
qu'a la hauteur de la bille par rapport au substrat (axe vertical). Comme la derivee de 
l'energie par rapport a une position donne une force, la courbe de la derivee de l'energie 
totale en fonction de Tangle 8(d(Es + U)I&&) est proportionnelle a la force appliquee sur 
la bille en fonction de Tangle 6 qui represente comment la bille est poussee vers 
l'equilibre lors de la fonte. 
La courbe de la somme des energies aura une allure differente en fonction des 
tensions de surface js e t TLG, mais aussi en fonction de la densite p et du volume de 
Talliage de soudure. Une description complete des formes que peut prendre cette courbe 
est donnee a la section 6.1.3. 
6.1.2 Discussion des resultats de vitesse de fonte 
Nous allons maintenant voir comment ces deux modeles peuvent expliquer les 
observations experimentales rapportees au CHAPITRE 5. 
Le premier point a discuter est celui de la diminution dans Tangle mesure avec la 
methode des lignes qui precede celle observee avec la methode du cercle (Figure 5-1 et 
Figure 5-3). 
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Dans le modele vectoriel, lorsqu'une bille a tendance a mouiller (ys < 0), le 
maximum de la force agissant sur le point triple va etre a 0= n, c'est-a-dire au debut de 
la fonte. Dans des conditions similaires, la pente de la courbe de l'energie totale prevue 
par le modele energetique montre que ce maximum n'est pas atteint au debut de la fonte 
et change en fonction des tensions de surface modelisees (Figure 6-4 c) et d)). D y a 
done une tendance, vers le debut de la fonte, a ce que Tangle mesure par les lignes (qui 
tient seulement compte de Tangle au point triple) varie plus rapidement que celui mesure 
par la methode du cercle (qui tient compte de la forme complete de la bille). 
Deux phenomenes peuvent expliquer que Tangle ne montre pas une chute 
abrupte immediatement apres la fonte, mais plutot une acceleration de la vitesse de fonte 
suivie d'une deceleration (Figure 5-1). Dans un premier temps, le maximum de la force 
appliquee sur la bille, dans le modele energetique, n'est pas associe a Tangle maximum 
(Figure 6-4 c) et d)). Deuxiemement, Tinertie de la bille fait qu'une force appliquee sur 
celle-ci, tant au niveau du point triple qu'a Tensemble de la bille, ne se traduit pas par 
une vitesse instantanee, mais plutot par une acceleration. 
La deuxieme observation que Ton doit expliquer est Tapparition d'un plateau, ou 
ralentissement, dans certaines courbes de fonte (Figure 5-3 et Figure 5-5). Pour 
expliquer ceci, on considere Teffet de la viscosite de Talliage de soudure, ainsi que la 
combinaison de tensions de surface. 
A partir de certaines de ces combinaisons, on obtient une courbe de l'energie 
totale en fonction de 6 qui possede trois points d'inflexion (Figure 6-4 d)). Ces points 
d'inflexion indiquent la presence d'un extremum local dans la derivee de l'energie totale 
par rapport a 0 (Figure 6-4 f)). Un tel minimum de force, combine a Teffet de la 
viscosite de Talliage en fusion, qui genere une force opposee a la vitesse de deplacement 
de Talliage, ralentit momentanement la vitesse de fonte observee. 
La derniere observation dont on discute ici est T augmentation soudaine de 
Tangle de soudure mesure sur un seul des deux cotes avec la methode des lignes et qui 
n'est pas observee par la methode des cercles (Figure 5-4 et 5-5). 
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Considerons l'effet qu'une poussiere a sur la fonte d'une bille de soudure. Une 
telle poussiere va freiner Tavancee de la bille et Tangle de soudure au point triple va 
augmenter (Figure 6-3). Ceci fait augmenter la force resultante au point triple jusqu'a ce 
que la poussiere soit deplacee ou incorporee dans la bille liquide. On observe alors une 
augmentation de Tangle de soudure a ce point, sans toutefois observer une augmentation 
dans Tangle mesure par le cercle ou encore Tangle mesure de Tautre cote de la bille. 
Figure 6-3 : Augmentation de Tangle observe avec une poussiere 
6.1.3 Simulations de la fonte 
Cette section va au-dela des explications donnees precedemment quant aux 
observations touchant les donnees experimentales. On y presente comment la bille de 
soudure va fondre en fonction des parametres cites dans les deux sections precedentes. 
En utilisant le modele energetique pour determiner Tenergie totale en fonction de 
Tangle 0 pour differents Ys et YLG, on trouve plusieurs types de courbes (Figure 6-4). On 
categorise ces courbes selon la presence d'un maximum ou d'un minimum local, 
Tenergie relative du minimum, ainsi qu'en fonction du nombre de points d'inflexion 
(Tableau 6-1). 
117 
Tableau 6-1: Definition des types de courbes de l'energie totale 

























Le type de la courbe determine qualitativement comment la bille de soudure va 
se comporter lors de la fonte. Les valeurs quantitatives, telles que Tangle de soudure a 
l'equilibre, peuvent etre trouvees en calculant la courbe de l'energie totale avec les 
parametres appropries. 
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Figure 6-4 : Courbes d'energie totale type a) 1, b) 2, c) 3, d) 4, e) 5, f) dE/d9, type 4 
(les tensions de surfaces sont donnees en N/m) 
Une carte du type de courbe obtenue pour diverses combinaisons de fs et %Q est 
donnee pour des diametres de billes de 800 et 1500 |im a la Figure 6-5 a) et b), 
respectivement. On peut egalement y voir une ligne horizontale representant la tension 
de surface de l'etain liquide %G- 0,56 N/m [13]. Comme les tensions de surface 
calculees avec les deux modeles donnent des resultats differents (Tableau 6-2), nous 
avons ajoute sur la Figure 6-5 les tensions de surface js calculees avec l'equation (6-2) 
et celles calculees avec les equations (6-3) et (6-4) aux Figures 6-6 et 6-7. Avec les deux 
calculs, on voit que nos echantillons ont une courbe d'energie totale de type 3, 
s'approchant pour certains echantillons du type 4. 
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Type de courbe, diametre 1,5 mm 
Type 4 
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Type 5 Type 2 
~-l -0,5 0 0,5 
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Figure 6-5 : Cartographie du type de courbe : diametre de a) 800 |im, b) 1500 |im 
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Les tensions de surface obtenues par les deux modeles sont differentes 
principalement parce que dans le modele vectoriel, on considere seulement leur effet au 
point triple, alors que dans le modele energetique, on considere l'effet des tensions de 
surface sur toutes les surfaces en plus de considerer l'effet de la gravite. 
Tableau 6-2 : Tensions de surface calculees avec les deux modeles 
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-0,49 ± 0,08 
-0,43 ± 0,09 
-0,42 ± 0,07 
-0,52 ± 0,07 
-0,38 ±0,15 
-0,47 ±0,10 
^ifs mNVm rannn t 
-0,85 ± 0,05 
-1,0 ±0,1 
-1,0 ±0,1 
-0,77 ± 0,07 
-1,1 ±0,2 
-0,86 ± 0,08 
•tp a la P ia i i rp f\-^i 
** : Calcule avec (6-3) et (6-4) avec YLG = 0,56 mN/m, rapporte aux 
Figures 6-6 et 6-7 
Ce genre de carte (Figure 6-5) permet de visualiser comment le comportement de 
la bille de soudure peut varier en modifiant un parametre tel que la tension de surface ou 
le diametre de la bille. 
On rapporte finalement pour les types de courbes possedant un minimum local 
ou absolu (Figure 6-4 a) a e)), la position de ce minimum dans les Figures 6-6 et 6-7 








Figure 6-6 : Carte de l'angle minimum pour une bille de 800 (im de diametre 
0,75 
#3Ni, # lCu , 













Figure 6-7 : Carte de l'angle minimum pour une bille de 1500 \xm de diametre 
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Un dernier point a souligner concerne la facon dont les variables propres a la 
simulation (ys et yio) sont reliees aux parametres qui peuvent etres controles directement 
par l'experience (resine de soudure, alliage, taille de la bille, etc.). Lorsque Ton change 
le diametre de la bille de soudure, les tensions de surface ne varient pas, mais les cartes 
du type de soudure et de la valeur de Tangle a l'equilibre changent. 
Dans le cas d'un changement de 1'alliage de soudure (liquide), on affecte les 
deux tensions de surface reliees au liquide, ysi et %G, et on se deplace ainsi sur l'abscisse 
et l'ordonnee a la fois. Les donnees de tensions de surface (LG) fournies par Singler 
[13], resumees au Tableau 6-3 permettent de predire comment va changer la tension de 
surface JIG en fonction des elements en alliage avec l'etain. Ajoutons que selon les 
auteurs, on s'attend pour un alliage a une deviation negative par rapport a la somme 
ponderee des tensions de surface etant donne qu'un element possedant une plus faible 
tension de surface va avoir tendance a segreger vers la surface. 















Lorsque Ton change les finis de surface ou la resine de soudure, qui nettoie la 
surface du solide avant la soudure, on varie les deux tensions de surface reliees au solide 
(YSL et YSG)- Pour ce type de changement, il va done seulement y avoir un deplacement 
horizontal (changement de $). 
Finalement, un changement de la temperature va avoir un effet mineur sur les 
tensions de surface, car le changement de tension de surface avec la temperature est en 
general de l'ordre de -2xlO"4N/m-K ([13]). La temperature va toutefois avoir un effet 
sur la viscosite de 1'alliage et va done probablement reduire la valeur des temps t 
observes. 
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6.1.4 Synthese de la vitesse de fonte 
A la lumiere des resultats resumes au Tableau 5-4 et au Tableau 5-5, on voit que 
le temps de fonte T, indice de la rapidite du phenomene de fonte, se trouve aux alentours 
de 0,2 secondes pour tous nos echantillons. Le temps requis pour obtenir une forme 
limitant la concentration de contrainte est compris entre 1,7 et 3,5 secondes dependant 
des conditions de soudure. Du point de vue geometrique, il est done important de rester 
au moins 3,5 secondes en phase liquide, car faire solidifier la bille avant ce temps risque 
de donner lieu a des billes dont la forme facilite 1'apparition de craques (voir section 
2.1). 
Les simulations de fonte (Figure 6-5) nous permettent de comprendre qu'en 
changeant le substrat, la taille de la bille, l'alliage ou la resine de soudure, on change 
d'angle de soudure a l'equilibre, mais on peut egalement changer radicalement le 
comportement de la fonte en changeant de type de courbe d'energie totale. Ajoutons 
egalement que notre montage ne peut pas, dans son present etat, mesurer avec precision 
l'effet du changement d'un parametre donne. Par contre, le montage permet de mesurer 
la difference d'angle avec une precision temporelle d'environ 0,03 secondes, ce qui a 
notre connaissance n'avait pas ete rapporte precedemment dans la litterature. 
Finalement, la reproductibilite de la mesure depend beaucoup de l'etat de la 
surface (poussiere, oxyde) et il faut par consequent effectuer plusieurs mesures pour 
chaque condition si Ton veut faire une etude statistique precise de l'effet d'un parametre 
sur la vitesse de fonte. 
6.2 Dissolution et consommation des metaux 
Cette section traitera brievement de la theorie entourant la dissolution (lorsqu'il 
n'y a pas d'IMC et que le cuivre et nickel sont en contact direct avec l'alliage en fusion) 
et de la consommation (des qu'il y a presence d'IMC). Nous debuterons avec la theorie 
du phenomene de dissolution. Les sections propres au cuivre et au nickel compareront 
ensuite nos resultats a la litterature. Des hypotheses seront ensuite mises a contribution 
pour expliquer l'ensemble des observations experimentales. 
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6.2.1 Theorie de la dissolution des metaux 
Le processus de dissolution est, du point de vue theorique, assez complexe. Des 
etudes theoriques concernant la dissolution peuvent nous aider a interpreter nos 
observations, meme si elles se limitent generalement aux solvants communs tels que 
l'eau ou l'acetone. 
Des etudes semi-empiriques de type Intermediate Neglect of Differential Overlap 
(INDO) [26] (Figure 6-8), dans lesquelles on deplace un atome de lithium d'une surface 
(100) vers l'infini, permettent de calculer l'energie totale du systeme. Lorsque Ton 
deplace l'atome vers le vide (Figure 6-8, courbe 1), on calcule simplement l'energie de 
liaison de cet atome avec la surface. En ajoutant un solvant autour (courbe 2) ou encore 
en utilisant un solvant et des ions en solution (courbe 3), on voit apparaitre une barriere 
d'energie a traverser suivie d'une diminution de l'energie libre (courbe 3). 
Cette variation de l'energie du systeme indique s'il y aura (variation negative) ou 
non (variation positive) dissolution. Quant a la barriere d'energie, elle definit 
l'energetique de la dissolution et implique que cette dissolution soit energetiquement 
activee. Une fois que l'atome de metal a quitte la surface du solide, celui-ci diffuse en 




ou J est le flux d'atomes de cuivre (mol/m2 s), D est le coefficient de diffusion (m2/s) et 
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Figure 6-8 : Courbe d'energie theorique pour la dissolution pour du lithium (001) 
vers : 1) le vide, 2) de Teau et 3) de l'eau avec un Na+ et un CI" [26] 
Le Tableau 6-4 donne les coefficients de diffusion du cuivre au point de fusion 
de l'etain (232°C) dans les differentes phases presentes lors de la soudure, ainsi que le 
temps requis en moyenne pour qu'un atome de cuivre traverse une epaisseur de 100 \im. 
Tableau 6-4 : Coefficient de diffusion du cuivre dans differentes phases 
Phase Tmesure(
0C) D0(m
2/s) EA (eV) D232°c(m

































Comme on voit avec l'ordre de grandeur des coefficients de diffusion, le cuivre 
diffuse tres rapidement dans l'etain liquide. Cette diffusion rapide est-elle en mesure de 
maintenir la concentration de cuivre dans l'alliage a l'equilibre lors de la dissolution? 
Nous aborderons cette question dans les paragraphes qui suivent. 
En se basant sur les diagrammes de phases, le metal va entrer en solution jusqu'a 
l'atteinte d'une concentration permettant l'apparition d'une phase IMC. Tant que la 
concentration de metal, au moins au niveau local, n'atteint pas ce seuil (que nous 
appellerons la concentration seuil de croissance des IMC) il n'y a pas de croissance des 
phases IMC. Les concentrations seuils de croissance des IMC pour le cuivre, le nickel et 
l'or, dans l'etain liquide, sont donnees dans le Tableau 6-5 pour plusieurs temperatures. 

































6.2.2 Dissolution et consommation de cuivre 
En comparant la vitesse de consommation a 250°C (Figure 5-8) sur toute la plage 
temporelle observee avec celle rapportee par le groupe de Sharif et Chan [18], on trouve 
que les vitesses de consommation que Ton mesure (Figures 5-15 et 5-17) sont environ 
trois fois plus lentes que ce qui est rapporte. 
Dans notre experience, le volume moyen d'alliage est d'environ 8,3 mm3, alors 
que les billes de 760 jim de diametre utilisees par le groupe de A. Sharif ont un volume 
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d'environ 0,23 mm . Quant a la surface metallique exposee a l'alliage de soudure, elle 
est d'environ 65 mm dans notre cas et de 0,33 mm pour le groupe de A. Sharif (bille de 
soudure sur un contact metallique de taille finie). 
A priori, on s'attend a ce que la vitesse de consommation soit proportionnelle a 
la surface de metal exposee. Un grand volume devrait done entrainer une longue periode 
de dissolution avant qu'il y ait croissance de phases IMC et ralentissement consecutif. 
Ici, la vitesse de consommation est inferieure aux mesures rapportees par A. Sharif, 
malgre un volume d'alliage environ 35 fois plus grand et une surface environ 200 fois 
plus grande. 
Les autres differences entre les deux experiences sont l'epaisseur totale de 
cuivre, ainsi que dans la methode de deposition du cuivre. Dans notre cas, l'epaisseur 
totale deposee par evaporation est d'environ 1,5 |im, comparativement a 13 )0,m 
electrodepose pour les travaux rapportes par A. Sharif et al. De plus la resine qui a ete 
utilisee dans nos travaux a une faible activite, e'est-a-dire que cette resine degraisse la 
surface sans desoxyder. Le groupe de A. Sharif ne mentionne pas quelle resine a ete 
utilisee dans son travail. 
L'explication la plus probable pour justifier cet ecart entre les vitesses de 
consommation est la methode de depot. En effet, un depot electrochimique laisse 
beaucoup d'impuretes, comme le phosphore dans les depots de nickel [20], qui 
contribuent peut-etre a affaiblir les liens a courte portee et abaisser la barriere de 
dissolution. De plus, une resine differente a peut-etre contribue a modifier cette barriere. 
Attardons nous maintenant a la forme des courbes de dissolution du cuivre dans 
l'etain pur (Figure 5-7). Ces courbes montrent une dissolution tres rapide au depart, puis 
un ralentissement prononce apres une dissolution d'environ 1,15 des 1,5 |im. On peut 
egalement remarquer que ce changement de vitesse s'effectue assez rapidement, soit sur 
une periode inferieure a 5 secondes. Par la suite, les quelques 350 nm residuels sont 
consommes sur la duree restante de l'experience. 
Lorsque Ton calcule la fraction molaire de cuivre dissous dans l'etain liquide au 
moment ou Ton observe ce ralentissement, on trouve environ 0,8% molaire. On calcule 
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ceci avec les surfaces et volumes mentionnes plus haut et une epaisseur dissoute 
(mesuree au point de ralentissement) de 1,1 ±0,1 (im a 250°C et de 1,24±0,04 [im a 
265°C. Cette concentration est plus faible que la concentration seuil de croissance de 
CueSns aux temperatures de l'experience, voir Tableau 6-5. II est alors raisonnable de 
croire que la concentration de cuivre dans l'etain liquide forme un gradient qui permet a 
une concentration plus grande de s'accumuler a l'interface et qui fournit les conditions 
necessaires a la croissance de la phase C ^ S ^ . 
Pour supporter cette idee, observons la morphologie de la phase Q^Sns dans 
plusieurs regions de la meme bille de soudure. La Figure 5-13, montre l'interface cuivre-
etain d'un echantillon soude apres un isotherme de 10 minutes a 295°C. On voit que la 
morphologie de la phase C^Sns passe de grains compacts et d'une couche quasi 
uniforme (Figure 5-13 a)) a des grains separes les uns des autres lorsque Ton s'eloigne 
de la zone ou l'epaisseur d'etain est plus faible (Figure 5-13 a) a droite et Figure 5-13 
b)). Lorsque l'epaisseur d'etain est plus faible dans une region, la quantite de cuivre 
dissous y atteint une concentration plus elevee que dans le reste de la bille et ceci change 
localement les conditions dans lesquelles la croissance des IMC a lieu. La Figure 6-9 
schematise la morphologie des phases IMC observees et le flux de cuivre tel que decrit 
ici. 
# Cu6Sn5 
—• Flux de cuivre 
Figure 6-9 : Schema de flux du cuivre dans une bille de soudure montrant la 
difference entre le centre et les cotes de la bille 
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Plusieurs scenarios peuvent expliquer le ralentissement observe dans les courbes 
de dissolution. Un premier est 1'augmentation de la barriere a la dissolution en fonction 
de la concentration de cuivre pres de l'interface. Bien que plausible, cette hypothese 
n'est pas en mesure d'expliquer le changement abrupt de la vitesse de consommation 
observe dans les courbes de dissolution (Figure 5-7). En effet, la courbe de l'energie 
libre de Gibbs pour Sn(L) (ligne pointillee, Figure 6-10) diminue progressivement jusqu'a 
la concentration a l'equilibre (note Pmin). Or, le point Pmin se trouve a une 
concentration de cuivre beaucoup plus grande que le seuil de croissance des IMC 
observe dans nos echantillons pour la phase CugSns. 












0.2 0.4 0.6 0.8 I 
Mole-fraction Cu 
Figure 6-10 : Energie libre de Gibbs a 235°C, adapte de [27] 
Un autre scenario est la formation d'une couche d'IMC a l'interface sur une 
periode inferieure a 5 secondes. Une telle couche limiterait le flux de cuivre J avec un 
coefficient de diffusion faible et un gradient V«cu limite par le faible ecart de 
composition des phases IMC (Figure 1-4). 
Point de croissance 
de Cu6Sn5 
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Le releve de diffraction presente a la Figure 5-21 a) permet de confirmer cette 
hypothese en montrant que la phase Cu6Sn5 commence a croitre quelques secondes apres 
la fonte de l'alliage et atteint son maximum environ 5 secondes apres le debut de sa 
croissance. En se basant sur la presence de cette phase, ainsi que sur les mesures de 
l'epaisseur de cuivre dissous au moment ou CueSns commence a croitre, nous croyons 
qu'un gradient de concentration de cuivre est present dans l'alliage en fusion et qu'il 
joue un role determinant dans 1'apparition de CueSns. 
La fa<jon dont le gradient de concentration de cuivre est distribue dans l'alliage 
d'etain depend principalement du coefficient de diffusion du cuivre dans l'etain et de la 
duree de temps a partir de laquelle on observe la formation de la phase CueSns. En se 
basant sur certaines suppositions, il est possible d'evaluer le coefficient de diffusion du 
cuivre dans l'etain liquide. 
On suppose premierement que la solution analytique des deux lois de Fick (6-5) 
et (6-6) s'applique a un alliage liquide : 
nCu(x) = <u+(n
l£-n0Cu) 





ou « % (mol/m3) est la concentration de cuivre de base dans l'alliage et nhmcu (mol/m
3) 
est la concentration seuil de croissance pour CueSns, t est le temps (s) entre la fonte de 
l'alliage et le debut du ralentissement observe dans la vitesse de la consommation, x est 
la distance par rapport a 1'interface et erf est la fonction erreur. 
On suppose egalement une condition frontiere a 1'interface telle que 
«cu (x - 0,f) = nhmcu, c'est-a-dire qu'au moment ou le ralentissement de vitesse de 
consommation est observe, la concentration de cuivre a l'interface atteint le seuil de 
croissance de la phase Cu6Sns. On suppose finalement que l'integrale de la concentration 
«cu(x) sur le volume de l'alliage est egale a la quantite de cuivre dissous au temps t. 
Le Tableau 6-6 montre les parametres et les resultats utilises (tires des Figures 5-
7 a 5-9) pour calculer les coefficients de diffusion. On remarque que les coefficients de 
diffusion calcules ici sont assez pres de ce qui a deja ete rapporte (Tableau 6-4). Notons 
qu'il a ete impossible de calculer les coefficients de diffusion avec cette technique 
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lorsque la concentration moyenne de cuivre en solution depassait la concentration seuil 
de croissance des IMC. 































































































Une progression directe du coefficient de diffusion avec la temperature n'est pas 
observee ici. De plus, la concentration de cuivre, dans certains echantillons, depasse le 
seuil de croissance des IMC avant que Ton observe un ralentissement de la 
consommation de metal. Ces deux points remettent en question la validite de la 
condition frontiere imposee. II est possible que la croissance de la phase CueSn5 ait lieu 
a une concentration de cuivre depassant, plutot qu'egale a, la limite etablie 
precedemment pour certains echantillons. 
En resume, il y a croissance de Cu6Sn5 quelques secondes apres le debut de la 
dissolution du cuivre meme si la concentration de cuivre a l'equilibre dans l'etain est 
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inferieure au seuil de croissance des IMC. Ceci s'explique par l'apparition d'un gradient 
de concentration de cuivre a 1'interface qui permet, au niveau local, d'atteindre le seuil 
de croissance des IMC. 
Maintenant que nous avons explique a quel phenomene est associe le 
ralentissement dans la vitesse de consommation, nous allons nous pencher sur la 
cinetique de la dissolution et de la consommation. Tel que mentionne dans la section 
5.2.1, les exposants de dissolution et consommation que suivent les courbes d'epaisseur 
dissoute en fonction du temps peuvent etre extraits avec un graphique double 
logarithmique. La Figure 5-10 montre le changement d'exposant de dissolution et 
consommation pour la soudure avec l'etain pur et permet de voir que ces exposants sont 
similaires pour les deux echantillons et que la diminution de ces exposants se fait 
environ au meme moment. 
Les resultats pour l'alliage eutectique (Figure 5-11) montrent deux choses : des 
exposants initiaux similaires et un temps t% entre le passage de l'exposant k\ (environ 
1,7) a &2 (environ 0,26) qui est inversement proportionnel a la temperature. Ceci 
s'observe egalement au Tableau 5-8 ou les exposants kz et k^ (environ 0,1) sont 
similaires et ou le temps t^ diminue en fonction de la temperature. 
Bien que moins claire, cette similitude entre les exposants k\, kz et ks et la 
progression des temps t% et t^ s'observe aussi pour l'alliage hypereutectique (Figure 5-12 
et Tableau 5-8). On note aussi en comparant les exposants mesures d'un alliage a l'autre, 
une similitude dans la valeur de ces exposants, surtout pour Sn-0,7Cu et Sn-0,9Cu. 
Pour comprendre la signification physique des exposants observes, on propose 
une analogie entre la dissolution et la croissance, ou Ton a germination et croissance 
« d'antigermes » (Figure 6-11) dans le metal de fini. Pour tous les exposants observes, il 
existe plusieurs scenarios de germination et croissance qui donnent lieu a ces exposants. 
On propose ici certains de ces scenarios sans etre en mesure d'affirmer qu'il s'agisse 
d'un en particulier plutot qu'un autre. 
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Germes 
^ 4 Vv<t) 
Croissance Dissolution 
Figure 6-11: Shema montrant l'analogie entre la croissance et la dissolution 
L'exposant ki (environ 1,1) observe avec 1'etain pur (Tableau 5-8) peut etre 
associe a une phase en croissance dont la geometrie est plane et dont le taux de creation 
de nouveaux germes est faible par rapport a la vitesse de croissance de ceux-ci [29]. 
Pour les exposants initiaux observes avec les alliages Sn-0,7 et Sn-0,9 (compris pour la 
plupart entre 1,6 et 1,9) la theorie de la croissance et de la germination stipule qu'une 
phase de geometrie spherique dont la croissance est limitee par la diffusion (ici du cuivre 
dans 1'etain liquide) aura un exposant de croissance de 3/2 lorsque le taux de croissance 
est plus rapide que le taux de germination et de 5/2 lorsque qu'il a constamment 
apparition de nouveaux germes. Les exposants observes sont done possiblement le 
resultat d'une croissance de geometrie spherique limitee par la diffusion ou le taux de 
germination varie d'une temperature a 1'autre. 
6.2.3 Dissolution et consommation de nickel 
L'etude de la consommation du cuivre protege par une couche de nickel suit 
d'assez pres la methodologie utilisee pour la consommation sur le cuivre. Cette section 
fait un survol des differences entre les deux systemes pour ensuite faire 1'analyse des 
resultats en suivant la meme approche que celle utilisee pour le cuivre. 
Au niveau de la diffusion, le nickel (£> = 2,5x10"9 m2/s [13] a 232°C) se 
comporte de maniere similaire au cuivre (D = 3xl0~9 m2/s a 232°C, voir Tableau 6-4) 
dans 1'etain liquide. Les differences principales entre les deux metaux, au niveau de la 
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soudure, se trouvent dans la concentration seuil de croissance des IMC, plus faible pour 
le nickel (Tableau 6-5), ainsi que dans les phases IMC qui peuvent se former (Figure 
6-12). 
0 10 20 30 40 60 60 
Pourcentage massique 
Pourcentage atomique 
Figure 6-12 : Diagramme de phase Ni-Sn adapte de [2] 
Bien que les echantillons etudies ici possedent une couche de 50 nm d'or en 
surface, ce qui n'est pas le cas sur le cuivre, nous croyons que le role de cette couche, au 
niveau de la croissance des IMC et de la consommation du nickel, est minimal etant 
donne que la concentration d'or a l'equilibre dans l'alliage est 100 fois inferieure a son 
seuil de croissance des IMC (Tableau 6-5). 
En comparant nos resultats de consommation (Figures 5-15 et 5-17) avec la 
litterature, on trouve que le nickel dans nos echantillons a une vitesse de consommation 
environ 35% plus lente que celle rapportee par Sharif et al. [20]. Les differences entre 
les deux experiences ont deja ete decrites a la section 6.2.2 et on propose que la 
difference observee dans la vitesse de consommation soit due a la methode de depot du 
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nickel (evaporation par rapport a electrodepot pour le groupe de A. Sharif.), ainsi qu'a 
l'utilisation d'une resine differente. Ajoutons que 1'electrodepot du nickel se fait avec 
une solution contenant du phosphore, menant a la formation d'une couche de NisP qui 
va influencer la dissolution et consommation du nickel. 
Regardons maintenant la forme des courbes de dissolution obtenues 
(Figures 5-15 et 5-17). Malgre que celles-ci soient plus difficiles a interpreter que les 
courbes de dissolution du cuivre, nous avons pu mesurer les exposants de dissolution et 
consommation avec des courbes double-logarithmique. Les Figures 5-19 et 5-20 
montrent de tels graphiques pour l'etain pur et l'alliage eutectique, respectivement. 
Contrastant avec la consommation du cuivre, il est plus difficile d'observer une 
difference entre la pente initiale et le reste de la courbe de dissolution. De plus, 
l'exposant de consommation augmente vers la fin de la courbe plutot que de ralentir. 
Ceci est possiblement du a une consommation se faisant de tous les cotes plutot que par 
couches. 
Le Tableau 5-13 fait la synthese des pentes observees avec l'etain pur et 
Sn-0,7Cu. La dissolution initiale du nickel possede un exposant inferieur a un (0,42 a 1), 
ce qui implique que la dissolution ralentisse avec le temps. Des exposants allant de Vi a 1 
peuvent etre obtenus dans plusieurs scenarios de croissance. Un scenario qui peut 
expliquer des valeurs se trouvant dans un plage allant de Vi a 1 est celui d'une croissance 
a une dimension (plane) avec un taux de germination faible qui est a la limite entre etre 
controle par la diffusion (exposant de Vi) et etre controle par l'interface (exposant de 1). 
Ajoutons finalement que la consommation de la couche de cuivre enfouie sous le 
nickel se fait apres 1'apparition de phases IMC. Pour cette raison, nous avons choisi de 
discuter de cette partie de nos resultats en meme temps que de la croissance de ces 
phases, dans la section 6.3.3. 
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6.3 Croissance des phases intermetalliques 
Un des premiers points a aborder quant a 1'interpretation du signal de diffraction 
in situ est le volume de contribution a ce signal, c'est-a-dire qu'il faut definir de quelle 
partie de l'echantillon provient le signal. En effet, tel que vu a la section 4.4, lorsque le 
signal de diffraction provient d'une couche plus epaisse que X95%, la contribution de 
cette couche au signal devient negligeable. Autrement dit, une couche epaisse de 2 ou 3 
fois Xg5% va donner lieu a un signal de diffraction sensiblement egal a celui d'une 
couche epaisse de X95%. 
On peut alors dire que le volume de contribution au signal de diffraction, lorsque 
l'epaisseur mesuree au MEB depasse X95%, se definit par l'epaisseur critique X95% 
multiplied par la surface couverte par le faisceau. Dans un releve de diffraction, les 
variations de signal observees pour une phase qui est dans cette situation sont 
attribuables a des phenomenes ayant lieu dans ce volume de contribution. 
Rappelons avant d'entrer dans le vif de la discussion que pour qu'il y ait 
croissance d'une phase EMC, il faut que la variation de l'energie libre de Gibbs soit 
inferieure a zero par un facteur assez grand pour qu'il puisse y avoir apparition de 
germes d'une taille stable. Suivant l'apparition de ces germes, la croissance va se 
poursuivre a un rythme limite soit par l'apport d'un des elements de la phase ou par une 
reaction demandant un certain temps. Par exemple, lors de la croissance de la phase 
CueSns, si le cuivre doit diffuser a travers une couche epaisse pour atteindre les germes 
en croissance, il est alors possible que l'apport en elements soit le processus limitant. 
6.3.1 Croissance sur cuivre 
Nous allons debuter la discussion concernant la croissance sur cuivre en 
expliquant comment interpreter le signal de diffraction d'une couche dont l'epaisseur est 
superieure a X95%. 
Tel que discute dans l'introduction de la section 5.3, la plupart des phases IMC 
etudiees ont une epaisseur qui depasse les valeurs de X95% donnees au Tableau 5-13. La 
phase Cu6Sn5 est dans cette situation avec une epaisseur (mesuree au MEB) d'environ 
137 
9,5 |J,m, pour l'echantillon soude a 280°C avec Sn-0,7Cu (Figure 5-28 d)). Lorsque Ton 
regarde le signal de diffraction venant du plan (101) (Figure 5-22 c)), on peut voir que 
celui-ci croft rapidement pour atteindre un maximum a environ 50 secondes pour ensuite 
diminuer. Or, la mesure MEB, effectuee a la fin du releve, oii le signal est beaucoup plus 
faible qu'a t = 50 secondes, revele une epaisseur plus de quatre fois superieure a Xgs% 
(2,1 urn). 
Avec ce dernier point a 1'esprit et en considerant la couverture partielle de 
Pinterface par la phase Cu6Sn5 (Figure 5-28 d)), on peut deduire que Ton mesure dans ce 
cas la couverture de CueSns plutot que son epaisseur totale. Quand les grains a l'interieur 
du volume de contribution ont une morphologie qui peut etre assimilee a des colonnes 
(Figure 6-13), la mesure de diffraction in situ devient done une mesure de la couverture 
de la surface par cette phase. 
Metal de fini 
Figure 6-13 : Grains dans le volume de contribution au signal 
Une telle morphologie d'IMC est observee en soudant sur du cuivre avec du 
Sn-0,7Cu apres 10 minutes a des temperatures de 250 a 295°C (Figure 5-28). A 235°C, 
e'est plutot une couverture complete de l'interface qui est observee. C'est egalement a 
235°C pour la serie Sn-0,7Cu, que Ton voit un maximum du pic de Qi6Sn5 (101) a la fin 
du releve (Figure 5-22 a)). A cette temperature, vers la fin du releve de diffraction, la 
morphologie de CueSns montre que seule une faible fraction de la couche de Cu6Sn5 a 
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une epaisseur inferieure a X?5% (2,1 |a,m). On s'attend done a une quasi-saturation du 
signal de diffraction pour ce plan, tel que montre a la Figure 5-22 a). 
Ces observations confirment qu'une fois que l'epaisseur des IMC depasse X95%, 
les variations de signal de diffraction observees sont dues a un changement dans la 
couverture de la couche. Tel que vu a la section 2.1, la propagation des craques, lors des 
essais de resistance aux chocs, se fait par les couches d'IMC couvrant la surface. Une 
technique capable de mesurer la couverture des IMC en fonction du temps pourrait aider 
a identifier les conditions de soudure donnant une couverture optimale de 1'interface afin 
d'obtenir la meilleure resistance a la propagation des craques. 
Pour la serie sur Kapton avec l'etain pur (Figure 5-21), on voit que le signal de 
Cu6Sn5 (101) sur toute la gamme des temperatures sondees a un comportement analogue 
a celui observe a des temperatures superieures a 235°C avec l'alliage eutectique (Figure 
5-22). Ceci laisse supposer que le signal de diffraction de ce pic est lie a la couverture de 
l'interface par la phase Cu6Sn5. On utilise ici le mot supposer, car il est impossible 
d'observer les IMC tant a la fin du releve de diffraction (Figure 5-21 a)) que sur 1'image 
MEB prise a la fin de ce releve a 250°C (Figure 5-27). Ceci empeche de confirmer que 
Ton mesure avec CueSns (101) la couverture de cette phase en fonction du temps. 
Dans un autre ordre d'idees, on observe avec le cuivre sur Kapton soude avec de 
l'etain pur, que la phase CusSn apparait brievement au meme moment ou le signal de 
Cu6Sn5 (101) est maximal. La phase Qi3Sn disparait ensuite des que le signal de CueSns 
(101) commence a diminuer (Figures 5-21 et 5-33). Le cuivre d'une epaisseur de 
1,5 |im, dissous dans 330 |j,m d'etain pur atteignant une concentration loin de celle 
necessaire a la formation (a l'equilibre) de cette phase, il y a lieu de croire que la 
formation de cette phase est un effet cinetique et morphologique. On entend par ceci que 
la phase CusSn crott en dehors des conditions d'dquilibre, qui demandent une grande 
concentration de cuivre, lorsqu'il y a une interface entre le cuivre et le CueSns 
permettant a la concentration locale en cuivre d'etre superieure au seuil de croissance de 
la phase CusSn. 
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Un autre effet cinetique dont il a deja ete question dans la section 6.2 est 
l'apparition d'un gradient de concentration de cuivre. Celui-ci permet la croissance de la 
phase Cu6Sn5 avant que la concentration de cuivre dans tout le volume d'etain n'atteigne 
le seuil de croissance de cette phase. Cet effet cinetique est d'autant plus impressionnant 
lorsque Ton regarde a quel point la croissance de CueSns se fait rapidement dans les tout 
premiers instants suivant la dissolution rapide du cuivre (Figure 5-33). Cette rapidite de 
croissance s'observe pour la totalite des releves sur le cuivre Kapton (Figures 5-21 a 5-
23), ainsi que sur plusieurs releves sur le cuivre epais (Figures 5-24 a 5-26). 
Pour clore la discussion generate quant a la croissance des IMC sur le cuivre, 
nous allons traiter des resultats obtenus sur le cuivre epais, plus particulierement de 
certaines inconsistances quant au comportement de la phase Cu6Sn5. On entend par ceci 
que pour tous les alliages etudies sur le substrat de cuivre epais, deux comportements de 
croissance sont observes pour le CugSns sans que Ton puisse associer des conditions de 
soudure propre (temperature, teneur en cuivre dans l'alliage) a un comportement. Le 
premier comportement est une croissance lente et progressive de la phase CueSns 
accompagnee de raies se deplacant en 29 (Figures 5-24 a), 5-25 5-26 a)). Le deuxieme 
consiste en une croissance initiale rapide de la phase CugSn5 sans les raies 
(Figures 5-24 b), 5-26 b) et 5-26 c)). 
Ces inconsistances sont probablement dues a la fabrication des echantillons avec 
des substrats de cuivre epais. Contrairement aux echantillons sur Kapton ou l'alliage est 
place horizontalement entre un substrat de SiC«2 et le substrat de Kapton, les echantillons 
de cuivre epais sont fabriques avec deux feuilles minces de cuivre dont une est moulee 
en forme de contenant a l'aide d'un poincon (Figure 6-14). Ce contenant empeche 
l'alliage de couler pendant la mesure, mais comme la feuille de cuivre est mince, elle a 
tendance a froisser et avoir un contact partiel avec l'alliage. Si le faisceau arrive sur une 
partie de la feuille de cuivre ayant un bon contact avec l'alliage de soudure, les resultats 
vont etre differents que si le faisceau arrive sur une partie qui possede un mauvais 
contact avec l'alliage. 
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Figure 6-14 : Echantillons sur Kapton (gauche) et sur cuivre epais (droite) 
6.3.2 Delamination de la phase Cu6Sn5 
Nous avons jusqu'ici fait souvent reference (sections 5.3 et 6.3) aux raies se 
depla<?ant en angle sans en discuter en profondeur. Cette section traite essentiellement de 
1'interpretation de celles-ci pour laquelle on definira la delamination comme un 
detachement local des phases IMC de l'interface de soudure vers l'alliage de soudure. 
Precisons en premier lieu que trois comportements distinctifs sont observes dans 
le signal de diffraction lorsque Ton parle de ces raies. Le premier de ces comportements 
est le deplacement angulaire d'un pic mince a l'interieur d'un pic de diffraction plus 
large, tel que le montre le pic de CueSns (101) entre 300 et 400 secondes, ainsi que 
CueSns (101) et (002) vers 600 secondes (Figure 5-22 d)). Le deuxieme est l'apparition 
et la disparition soudaines, dans le pic de diffraction, d'une partie du signal comme le 
montre le pic CueSns (101) entre 100 et 200 secondes (Figure 5-21 b)). Finalement, le 
troisieme comportement observe consiste en une augmentation et une diminution 
progressive d'une partie du signal qui semble etre incoherente par rapport a la tendance 
generale du pic de diffraction, tel que le pic de CueSns (101) vers 400 secondes, ainsi 
qu'entre 500 et 600 secondes (Figure 5-22 b) 
Pour expliquer ces trois comportements dans le signal de diffraction, attardons-
nous a ce qui arrive lorsqu'un grain d'IMC se detache de l'interface et se dirige vers 
l'alliage en fusion. 
Des qu'il y a detachement de l'interface, ce grain gagne trois degres de liberte en 
translation, ainsi que trois autres en rotation (Figure 6-15). Comme l'alliage, riche en 
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etain, absorbe fortement les rayons X (Figure 4-3), une translation (note Tl dans la 
Figure 6-15) qui rapproche ou eloigne un grain diffractant va donner lieu a une 
augmentation ou a une diminution progressive du signal de diffraction et ce, 
independamment du comportement general, croissance ou dissolution, des autres grains. 
Ceci explique la troisieme observation decrite precedemment. Etant donne que la taille 
du faisceau est beaucoup plus grande que les grains observes, les deux autres degres de 





Figure 6-15 : Degres de liberte d'un grain detache de l'interface 
Tel qu'explique dans le CHAPITRE 4, l'utilisation d'un detecteur lineaire donne 
acces au signal diffracte par des plans orientes sur une plage d'angles ^par rapport a la 
surface de l'echantillon, angle qui est lie a Tangle 20. De plus, la largeur spectrale des 
rayons X incidents donne lieu a un pic de diffraction d'une certaine largeur en 26. Done, 
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lorsqu'un grain est libre de se deplacer selon <f) sa position angulaire change sur le 
detecteur dans une plage 2#definie par la largeur spectrale (Figure 6-16). 
Finalement, quand le grain diffractant tourne selon R3 (Figure 6-15), il n'y a que 
dans un angle precis, ou les plans diffractant sont au bon angle q> (Figure 6-16), que le 
detecteur est en mesure de recolter le signal. II en resulte une apparition et une 
disparition soudaines du signal de diffraction lorsqu'un grain en rotation selon R3 
traverse le plan du detecteur. 
Figure 6-16 : Angles (j) et cp par rapport au detecteur lineaire 
On possede maintenant trois elements de signature de diffraction souvent 
observes de concert, que Ton peut relier a la delamination de grains d'IMC de 
P interface. II reste a trouver dans quels echantillons on observe cette signature pour 
premierement demontrer par des images MEB que Pon observe bien la delamination des 
grains de la phase CugSns et etablir les conditions de soudure donnant lieu a ce 
phenomene. 
A Pexception des releves realises a 235°C avec Palliage eutectique (Figure 5-22 
a)) et Palliage hypereutectique (Figure 5-23 a)), tous les autres releves avec cuivre sur 
Kapton montrent la signature de delamination. Ajoutons que la signature semble croitre 
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en intensite avec la temperature pour deux alliages contenant du cuivre et semble 
particulierement intense pour tous les releves avec l'etain pur (Figure 5-21). 
Pour appuyer ces resultats de diffraction in situ, nous avons pris des images 
MEB de l'interface apres 4 minutes a 235 et 295°C avec Sn-0,7Cu. La ou la signature de 
delamination n'a pas ete remarquee, on observe une couverture complete de l'interface 
par la phase Q ^ S ^ , ainsi qu'aucune trace de la phase Cu6Sns dans l'alliage de soudure 
(Figure 5-29 a)). A 295°C, on peut observer des grains de CueSns dans la matrice, ainsi 
qu'une interface sans CueSns a certains endroits (Figure 5-29 b)). 
Lorsque Ton regarde la meme serie d'echantillons prise cette fois-ci apres 10 
minutes a des temperatures allant de 235 jusqu'a 295°C avec Sn-0,7Cu, on remarque un 
changement de morphologie plus progressif. A 235°C, on trouve toujours apres 
10 minutes une couverture complete de l'interface et aucun IMC dans l'alliage (Figure 
5-28 a)). A 250°C, (Figure 5-28 b)), on note qu'il y a des espaces libres a l'interface, 
mais toujours aucun IMC dans l'alliage. A 265 et 280°C, Figure 5-28 c) et d), on trouve 
une surface partiellement couverte par la phase CueSns, ainsi que des grains de CueSns 
dans l'alliage. Finalement, a 295°C (Figure 5-28 e)), on retrouve la surface partiellement 
couverte, mais sans grain de Cu6Sn5 dans l'alliage, alors qu'on en observait pourtant 
apres 4 minutes d'isotherme. 
Ceci laisse supposer un mecanisme de formation rapide de la phase CueSns qui 
couvre, dans un premier temps, toute 1'interface, ralentissant ainsi la dissolution du 
cuivre. A une temperature superieure a 235°C et apres quelques minutes, on commence 
a observer des grains qui se detachent de la surface, phenomene qui va en s'amplifiant 
avec la temperature et le temps de soudure. Comme la solubilite du cuivre dans l'etain 
augmente avec la temperature et que le systeme sur Kapton est pauvre en cuivre, il y a 
une tendance croissante avec la temperature (Figure 1-4) a dissoudre les grains de 
C^Sns formes dans un premier temps. L'interface, source de cuivre, limite la 
dissolution des grains de Cu6Sns dans l'alliage a l'aide d'un gradient de concentration de 
cuivre. Des qu'un grain se detache de l'interface, et ce surtout a haute temperature, 
celui-ci a tendance a se dissoudre rapidement dans un alliage plus pauvre en cuivre. 
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Finalement, lorsque l'experience est effectuee avec de l'etain pur, l'alliage liquide est si 
pauvre en cuivre, qu'il ne permet qu'une existence ephemere des IMC avec un substrat 
possedant seulement 1,5 |j,m de cuivre (Figure 5-27). 
6.3.3 Croissance sur nickel 
Pour bien expliquer la croissance des IMC observes dans le systeme nickel, nous 
allons faire reference aux resultats de croissance des IMC ainsi que ceux de la 
consommation de metal. Comme il a ete mentionne dans la section 5.2 et 6.2, meme si 
nos echantillons sont constitues d'un depot de nickel par-dessus un depot de cuivre, nous 
observons la consommation du cuivre, alors qu'il reste toujours du nickel, voir Tableau 
5-11. 
Voici la sequence d'evenements observee a 280°C avec de l'etain pur (Figures 5-
15, 5-16 et 5-30): a t = 23 s (mesure a partir du debut de la mesure), le nickel commence 
a etre consomme, a t = 32 s, le Ni3Sn4 commence a croitre, a f = 200 s, le cuivre 
commence a etre consomme pour atteindre sa pleine vitesse de consommation vers 
275 s. Ce n'est pas avant t = 400 s que Ton observe la croissance de Cu6Sns aux depens 
de Ni3Sn4. Les questions auxquelles nous repondrons ici sont, premierement, pourquoi le 
cuivre est-il consomme alors qu'il reste du nickel et, deuxiemement, pourquoi la 
croissance de la phase CueSns se fait-elle aux depens de la phase Ni3Sn4. 
A priori, on peut supposer que le cuivre diffuse a travers la couche de nickel avec 
un flux qui augmente alors que la couche de nickel s'amincit. H est egalement possible 
que la couche de nickel soit percee par la croissance de la phase Ni3Sn4, permettant ainsi 
au cuivre d'etre consomme, alors qu'il reste toujours du nickel. 
Pour tester la premiere hypothese, on regarde la position angulaire des pics de 
diffraction de Ni3Sn4 (-311) et de Ni (111) a 280°C (Figure 5-34). On note que la 
position angulaire de ceux-ci diminue lentement a partir de 200 secondes, puis 
rapidement apres environ 375 secondes et ce, jusqu'a la fin de l'isotherme. La 
diminution de la position 20 d'un pic de diffraction signifie (equation (4-1)) une 
augmentation de la distance dnu- Une telle augmentation, lors d'un isotherme, peut etre 
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le resultat de la substitution d'un atome de nickel par un element etranger, tel que le 
cuivre, occupant plus de place dans la maille cristalline et augmentant ainsi dhu-
Pour verifier la deuxieme hypothese, on regarde 1'interface de soudure apres 10 
minutes a 265°C (Figure 5-32). On y observe que la phase Ni3Sn4 (seule phase IMC 
presente) est difficile a differencier du cuivre. Le cuivre commence done a etre 
consomme avant que la couche de nickel soit completement consommee parce que le 
cuivre diffuse dans le nickel et le Ni3Sn4. 
Pour comprendre la croissance de la phase Cu6Sn5 aux depens de Ni3Sn4, on 
regarde la position angulaire de CugSns en fonction du temps (Figure 5-34). On peut voir 
que le pic de CusSns (101) se deplace dans le sens contraire des deux autres phases, ce 
qui laisse supposer une substitution croissante dans le temps du cuivre par le nickel 
formant ainsi (Cu,Ni)6Sn5 (Figure 6-17). En effet, lorsque la reaction commence, 
l'interface de croissance se deplace vers une phase Ni3Sn4 de plus en plus riche en 
nickel, forgant ainsi la phase (Cu,Ni)6Sn5 a accommoder de plus en plus de nickel (6-8) 
et diminuant ainsi dhu '• 
6x-Cu + 2(l-x)-Ni3Sn4-*(CuxNil_x)6Sn5+(3-8x)-Sn (6-8) 
Lorsque Ton effectue une soudure avec l'alliage eutectique, la situation observee 
est plus complexe. En effet, on voit (Figure 5-31 a)) qu'il y a croissance simultanee des 
deux phases Cu6Sn5 et Ni3Sn4 a partir de t = 31 s, avec une predominance de la phase 
CueSns. Par la suite (t = 100 s), la phase Ni3Sn4 prend le dessus sur CueSns pour 
finalement (t = 500 s) se faire consommer au profit de la phase Ch^Sns, tel qu'observe 
avec l'etain pur. 
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Figure 6-17 : Section isotherme du diagramme Sn-Cu-Ni a 240°C, adapte de [30] 
Nous allons repondre a deux questions : premierement, pourquoi la phase CueSns 
croit-elle initialement avec la phase NiaSru avec l'alliage eutectique? Deuxiemement, 
pourquoi la periode de temps pendant laquelle la phase Ni3Sn4 domine est-elle plus 
courte (Figures 5-30 b) et 5-31 a)) lorsque Ton utilise l'alliage eutectique. 
La reponse a la premiere question n'est pas triviale, car meme a 235 °C, ou la 
concentration seuil de croissance de la phase CueSns est faible (Tableau 6-5), la 
concentration de base dans l'alliage eutectique, soit 1,3% molaire, est trop faible pour 
expliquer la croissance de cette phase. De plus, nous ecartons ici la possibilite qu'un 
gradient de concentration de cuivre se forme a 1'interface, car la couche de cuivre est 
enfouie sous celle de nickel et ne commence pas a etre consommee avant plus tard dans 
le releve. 
La difference de concentration requise pour la croissance des phases les plus 
riches en etain pour le nickel et le cuivre a 235°C est donnee par : 
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+ 5Sn(L) -> Cu6Sn5iS) pour [Cu(sol)~\>l,8%rao, a235°C (6-9) 
3Niisol)+4Snw -^Ni3Sn4 pour [NiUol)]>0,3%mol a235°C (6-10) 
Comme il a ete vu plus tot, il arrive que les atomes de nickel et de cuivre se substituent 
les uns aux autres dans les phases metalliques et intermetalliques. II est possible que la 
presence de nickel deplace la concentration seuil de croissance de la phase (Cu, Ni^Sns 
(6-9) pour permettre a celle-ci de croitre a une concentration de cuivre plus faible. 
Comme la proportion de nickel pouvant entrer dans la phase (Cu, Ni^Sns est 
limitee a environ 45% molaire (Figure 6-17), la croissance de cette phase serait 
accompagnee par celle de Ni3Sn4. La croissance plus rapide de (Cu, Ni^Sns par rapport 
a Ni3Sn4 s'explique par le fait qu'il y a initialement du cuivre en solution dans l'alliage 
de base, alors que le nickel entre en solution lentement par le biais de la consommation 
de la couche de nickel. 
La presence initiale de la phase CueSns permettrait egalement d'expliquer l'ecart 
plus faible en temps observe (Tableau 5-10) avant le debut de la consommation de 
cuivre, avec l'alliage eutectique par rapport a l'etain pur. En effet, 1'image en coupe 
(Figure 5-32) presentee precedemment suggere que les IMC peuvent compromettre 
l'etancheite de la couche de nickel lors de leur croissance. 
Finalement pour expliquer que la croissance de la phase Ni3Sn4 domine celle de 
(Cu,Ni)6Sn5 au milieu du releve de diffraction, nous proposons qu'une fois que l'alliage 
de soudure soit appauvri en cuivre par la croissance de (Cu,Ni)eSn5, la seule source de 
metal permettant la croissance des IMC est celle de la couche de nickel. 
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6.4 Synthese 
Voici les elements a retenir pour chaque section experimentale : 
• Vitesse de fonte 
o II y a un temps ou l'etranglement est maximal, entre environ 0,3 a 
2 secondes apres la fonte. La forme de la bille, si solidifiee a ce moment, 
favorise la concentration de contrainte. 
o Apres 1,7 a 3,5 secondes, la forme de la bille, si solidifiee, est ideale pour 
minimiser la contrainte a l'interface. Cette forme se stabilise et ne bouge 
plus beaucoup apres 3,5 secondes. 
• Dissolution et consommation 
o La deposition du metal par evaporation semble ralentir sa consommation 
par rapport a un depot electrochimique. 
o La dissolution du cuivre est rapide dans les premiers instants car l'alliage 
peut absorber une quantite relativement grande (1,8 a 4,5% molaire) de 
cuivre avant qu'il soit energetiquement favorable pour la phase C^Sns de 
croitre. 
o La consommation du nickel est plus lente que celle du cuivre entre autres 
parce que la concentration seuil de croissance des IMC est plus faible 
pour le nickel dans l'etain liquide. 
o Une couche de cuivre recouverte d'une couche suffisante de nickel 
permet de ralentir beaucoup la consommation du cuivre qui doit alors 
diffuser a travers les couches d'IMC formees. 
o Contrairement a la soudure sur le cuivre, la soudure sur le nickel semble 
montrer une consommation plus rapide de metal (nickel) avec l'alliage 
eutectique Sn-0,7Cu qu'avec l'etain pur. 
• Croissance 
o La croissance des phases Cu3Sn et NiaSn4 se fait generalement de 
maniere lente et progressive, alors que la croissance de Cu6Sn5 se fait 
generalement de maniere rapide et soudaine. L'exception a cette regie 
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s'observe lorsque celle-ci croit en consommant du N^So* pour former du 
(Cu,Ni)6Sn5. 
o Lorsque Ton soude directement sur du cuivre a des temperatures 
superieures a 235°C, on observe dans la majorite des cas la delamination 
de la phase CueSns donnant lieu a des grains de CueSns dans l'alliage et 
une surface partiellement couverte. On observe egalement ce phenomene 
se produire pour la phase Cu3Sn a une temperature de 295°C pour les 
alliages Sn-0,7Cu et Sn-0,9Cu. 
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CHAPITRE 7 - Conclusion, recommandations et 
perspectives 
7.1 Conclusion 
L'objectif de ce projet etait de developper une methode rapide permettant 
d'etudier les aspects microscopiques et macroscopiques du procede de soudure, et 
orientee vers les phenomenes rapides ayant lieu en phase liquide. 
La technique de diffraction in situ, dont l'analyse a ete adaptee ici a l'etude des 
multicouches epaisses, a permis de mesurer la dissolution des couches metalliques avec 
une precision temporelle d'environ 250 ms. Grace a cette technique, nous avons aussi pu 
etudier parallelement la croissance des IMC en termes soit d'epaisseur, soit de 
couverture de la surface. 
Nous avons reconnu et explique la signature de diffraction propre au phenomene 
de delamination de certaines phases intermetalliques. De plus nous avons montre dans 
quelles conditions de soudure il est probable que ce phenomene se manifeste. 
La sequence de croissance des phases IMC a egalement pu etre mise en lumiere 
dans tous les systemes etudies ici. Des explications ont ete fournies pour permettre de 
comprendre comment les phases intermetalliques de nickel prennent successivement le 
dessus sur celles de cuivre et vice-versa. 
Du point de vue macroscopique, nous avons ameliore une technique 
experimentale deja existante afin de quantifier l'ecart entre la forme de la bille de 
soudure et sa forme spherique, avec une precision temporelle d'environ un trentieme de 
seconde. Cette technique nous a permis d'identifier les conditions de soudure ideales 
d'un point de vue geometrique. 
Nous avons finalement developpe un modele theorique base sur les tensions de 
surface et sur l'energie potentielle gravitationnelle permettant de faire des predictions 
d'ordre geometrique (angle de soudure a l'equilibre, stabilite, etc.) en fonction de la 
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taille des billes de soudure, de leur densite et des tensions de surface qui leur sont 
propres. 
7.2 Recommandations 
Les conditions de soudure doivent etre definies par le cahier de charge auquel un 
systeme microelectronique devra repondre. Pour cette raison, V importance relative de 
differentes preoccupations techniques va changer d'un cas a l'autre. 
D'un point de vue geometrique, un minimum dans la sphericite de la bille de 
soudure est observe pour un temps de soudure court correspondant au minimum de la 
resistance mecanique de la bille de soudure. Ce temps, qui peut etre determine par la 
mesure in situ de la vitesse de fonte, varie pour differents systemes et est compris dans 
nos experiences entre 0,3 et 2 secondes a l'etat liquide. Le temps de soudure devrait 
done etre superieur a 2 secondes bien qu'il soit recommande de proceder a une 
experience de mesure de la vitesse de fonte pour chaque systeme. 
Pour limiter la dissolution des metaux, la soudure sur nickel avec de l'etain pur 
est preferable dans les systemes etudies dans ce projet. S'il est preferable, pour d'autres 
raisons, de souder avec du cuivre, il est recommande de couvrir la couche de cuivre 
d'une couche d'environ 1 |im de nickel et 50 nm d'or. Cette bicouche permet de limiter 
la vitesse de dissolution du cuivre en creant une barriere relativement mince et uniforme 
de NisSn4. Finalement pour les systemes ou l'utilisation du nickel est proscrite, il est 
recommande de souder en utilisant un alliage eutectique Sn-0,7Cu qui va limiter la 
dissolution initiale rapide. Dans tous les cas, le temps et la temperature de soudure 
devraient etre minimaux afin d'eviter une dissolution excessive des metaux de fini. 
Du point de vue de la croissance des IMC, les responsables du procede de 
soudure doivent, dans un premier temps, evaluer quel mecanisme de defaillance est 
dominant dans leur systeme pour bien choisir quelles conditions de soudure ont les 
meilleurs chances d'ameliorer la qualite du produit. Un nombre fini de conditions 
donnant tantot une couverture maximale de 1'interface par les IMC, tantot une epaisseur 
d'EVIC minimale doit faire l'objet de tests de defaillance afin de bien correler quelles 
152 
caracteristiques microscopiques minimisent les defaillances. Ici aussi, il est recommande 
de reduire au maximum le temps et la temperature de soudure pour eviter la formation 
de couches trop epaisses ou leur delamination. 
7.3 Perspectives 
Maintenant que la base experimentale de diffraction in situ et de la mesure in situ 
de la vitesse de fonte est appliquee aux soudures en microelectronique, il importe dans 
un premier temps de multiplier les systemes de materiaux a l'etude en testant un plus 
large eventail de finis metalliques, d'alliages et de resines de soudure pour en savoir plus 
sur ces systemes. 
Etablir une correlation entre les caracteristiques microscopiques observees et les 
proprietes mecaniques serait egalement un atout considerable dans l'optimisation de la 
soudure. Pour ce faire, une serie d'experiences de mise en charge dans diverses 
conditions pourrait etre realisee. De plus, des microscopies systematiques des soudures 
avant et apres ces experiences permettraient de mettre en lumiere les mecanismes de 
defaillance en les correlant avec les donnees de diffraction et de geometrie des billes en 
fonction du temps. 
Le systeme experimental de mesure de la vitesse de fonte pourrait etre ameliore 
en ajoutant une lentille de grossissement. Ceci permettrait d'etudier des billes de taille 
plus pertinente pour l'industrie microelectronique et de depasser la limite d'environ 800 
\xm de diametre pour le systeme que nous avons developpe. 
Pour ameliorer la performance des mesures de l'epaisseur par diffraction, il serait 
interessant d'utiliser un faisceau de rayons X a plus haute energie (> 11 keV) penetrant 
plus profondement dans les materiaux. 
Finalement, une etude sur les taux de refroidissement et leur impact sur la 
microstructure permettrait de s' assurer que les conclusions tirees dans ce travail quant a 
la microstructure sont valides pour des taux de refroidissement differents de ceux que 
nous avons utilises. 
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ANNEXE A - Les legislations entourant I'electronique 
La principale raison expliquant l'emergence des soudures sans plomb en 
microelectronique est sans doute l'entree en vigueur, en 2006, de legislations 
europeenne et asiatique qui, pour la premiere, interdit la vente de produits electriques ou 
electroniques contenant des substances toxiques et, pour la deuxieme, oblige un 
etiquetage particulier. 
Les industries desirant faire affaire avec ces pays ont du se tourner vers des 
materiaux conformes et revoir en partie les procedes qui y sont relies. La section qui suit 
explique en detail les legislations en cours et a venir concernant l'exclusion de certaines 
substances toxiques des produits electriques et electroniques et, plus particulierement, 
les points qui touchent la soudure en microelectronique. 
A.1 - Les legislations en cours 
Union Europeenne 
L'Union Europeenne, avec la directive 2002/95/EC [3] relative a la limitation de 
l'utilisation de certaines substances dangereuses dans les equipements electriques et 
electroniques, ou Restriction On the Use ofHasardous Substances (RoHS), ainsi qu'avec 
ses amendements [5; 31; 32], limite la vente de nouveaux produits contenant des 
materiaux homogenes avec plus de 0.1% massique de Pb, Hg, Cr6+, PBB et PBDE et de 
0.01% massique de Cd en date du ler juillet 2006. 
Malgre cette limite, la legislation offre une liste qui compte, au moment de la 
redaction de ce document, 29 points d'exemptions qui seront reevalues au maximum 4 
ans apres leur entree dans la liste et qui peuvent etre enleves de cette liste 90 jours apres 
evaluation. La directive 2002/95/EC est un texte legislatif, non executif, et fixe done des 
objectifs a atteindre sans definir de methode d'application ni de penalite claire. L'article 
8 stipule simplement que « Toute violation a cette directive sera penalisee par les Etats 
membres de l'Union Europeenne et sera effective, proportionnelle et dissuasive » [3]. 
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Cette directive affecte directement les soudures etain-plomb utilisees en 
microelectronique. Toutefois, cette directive n'affecte pas toutes les soudures en 
microelectronique, certaines faisant partie des 29 points d'exemption, voir Tableau A-l : 
Tableau A- l : Exemptions a la directive 2002/95/EC 
# Description Date d'entree 
7 Le plomb dans les soudures a haute temperature de fusion 25-10-2005 
(alliages de plomb contenant au moins 85 % en poids de plomb), 
le plomb dans les soudures pour les serveurs, les systemes de voir #10 
stockage et de matrices de stockage, les equipements 
d'infrastructure de reseaux destines a la commutation, la 
signalisation, la transmission ainsi qu'a la gestion de reseaux dans 
le domaine des telecommunications. 
10 Dans le cadre de la procedure visee a l'article 7, paragraphe 2, la a etre fixee de 
Commission evalue les applications relatives aux substances maniere 
suivantes: prioritaire. 
le plomb dans les soudures pour les serveurs, les systemes de 
stockage et de matrices de stockage, les equipements 
d'infrastructure de reseaux destines a la commutation, la 
signalisation, la transmission ainsi qu'a la gestion de reseaux dans 
le domaine des telecommunications (dans le but de fixer un delai 
particulier pour cette exemption); 
en priorite afin de determiner des que possible si ces points 
doivent etre modifies en consequence. 
11 Le plomb utilise dans les systemes a connecteurs a broches 28-10-2005 
conformes. 
14 Le plomb dans les soudures comportant plus de deux elements 28-10-2005 
pour la connexion entre les broches et le bolder de 
microprocesseurs, a teneur en plomb comprise entre 80 et 85 % 
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en poids. 
15 Le plomb dans les soudures visant a realiser une connexion 28-10-2005 
electrique durable entre la puce et le substrat du semi-conducteur 
dans les boitiers de circuits integres a puce retournee (Flip Chip). 
23 Le plomb dans les finitions des composants a pas fin de 0,65 mm 14-10-2006 
au maximum, autres que des connecteurs, soudes sur des grilles 
de connexion NiFe ou sur des grilles de connexion en cuivre. 
24 Le plomb dans la pate a braser pour condensateurs ceramiques 14-10-2006 
multicouches a trous metallises, de forme disco'idale ou plane. 
Ces points d'exemptions ont ete autorises avec la demonstration de l'infaisabilite 
scientifique ou technique de remplacer les elements bannis, le plomb dans ce cas-ci, 
dans certaines applications. Lors de la devaluation, ou avant, si un brevet est depose, les 
membres de l'Union Europeenne peuvent retirer des elements de la liste, interdisant 
ainsi la vente sur le territoire europeen des produits contenant 1'element toxique en 
question et encourageant ainsi les initiatives de recherche et developpement vers les 
soudures sans-plomb. 
Royaume-Uni 
Entrant egalement en vigueur le ler juillet 2006, la reglementation pour la 
restriction de l'utilisation de certaines substances dangereuses dans les equipements 
electriques et electroniques de 2006 [4] est, en grande partie, une copie conforme de la 
directive 2002/95/EC de l'Union Europeenne. On y retrouve une interdiction de vente 
des produits electriques et electroniques sur le territoire (incluant l'Ecosse et l'lrlande) 
pour les memes substances aux memes concentrations que dans son equivalent 
europeen. 
La reglementation du Royaume Unis laisse place, quand a elle, a trois grandes 
categories d'exemptions, soient les produits de remplissage (cartouches d'encres), qui 
tombent sous l'egide d'une autre legislation, les installations fixes (ascenseurs et boites a 
156 
fusibles) et les produits dont la finalite est specifiquement militaire ou pour defense 
nationale, ainsi que 21 points d'exemptions remplagant les 29 de la legislation 
europeenne. Des 21 points, quatre concernent le domaine de la soudure en 
microelectronique, soient les points (#7, 12, 15, 16) qui sont, respectivement, les memes 
que les points (#7,11, 14, 15) decrits au Tableau A-l. 
Chine 
Le point de vue chinois (qui exclut Hong Kong et Taiwan) est d'informer sa 
population de maniere simple sur le contenu toxique des produits electroniques vendus 
sur son territoire plutot que d'interdire la vente des produits contenant des elements 
toxiques. En effet, trois legislations ont ete adoptees en 2006, prenant effet a partir du ler 
mars 2007 et fixant les memes limites massiques permises pour les memes elements [6] 
que la legislation europeenne. On oblige ainsi les fabricants a indiquer par un logo, voir 
Figure A-l, et par un tableau (Tableau A-2) si un produit contient ou non des quantites 
superieures a la limite fixee. De plus, la legislation chinoise encadre, par une directive 
particuliere [33], quelles methodes de test doivent etre utilisees pour determiner la 
concentration des elements concernes. 
Figure A - l : Logos d'etiquetage chinois pour le contenu toxique [7] 
Quand un produit ne contient pas de materiaux depassant la limite permise pour 
aucun des elements toxiques, le premier logo (Figure A-l a gauche, qui symbolise un 
produit ecologique) est appose avec un tableau, voir Tableau A-2, remplis de « O ». 
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Quand certaines parties de l'appareil contiennent des materiaux depassant la limite, le 
deuxieme logo (Figure A-l a droite) est appose avec, a l'interieur, la duree de vie du 
produit en annees avant que les elements toxiques qui y sont contenus ne s'echappent 
dans l'environnement. Dans ce deuxieme cas, le tableau descriptif aura des « X » aux 
endroits concernes. 

































II est a noter que la legislation chinoise ne possede pas de traduction officielle et 
que chaque compagnie voulant faire affaire en Chine est responsable d'obtenir une 
traduction officielle dont le cout varie generalement avec le risque financier que pourrait 
entrainer une mauvaise interpretation des directives de la legislation. Les references qui 
sont citees ici sont des traductions non-officielles de 1'Association Electronique 
Americaine, (AeA). 
Japon 
La legislation japonaise prevoit, pour les memes substances et dans les memes 
concentrations maximales que les legislations chinoise et europeenne, une obligation 
d'etiqueter, a partir du ler juillet 2006, les produits depassant la limite permise avec un 
des deux logos presentes a la Figure A-2. La legislation japonaise enumere egalement, 
dans son texte officiel des standards industriels japonais [8], une liste en 25 points des 
exemptions a cette regie. Les fabricants (JaPonais) e t le s importateurs (fabricants 
etrangers) se doivent done d'inclure le logo ecologique (gauche) si aucune partie du 
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produit ne depasse les limites massiques fixees pour les substances toxiques ou s'il les 
depasse, mais dans le cadre d'une exemption. Si le produit contient des materiaux 
depassant la limite, le logo non ecologique (Figure A-2 a droite) doit etre utilise avec 
une enumeration des elements (Pb, Cd, etc.) qui sont au dessus de la limite. Un tableau 
similaire au Tableau A-2 doit aussi etre visible sur le produit. 
XX, YY 
Figure A-2 : Logos d'etiquetage japonais pour le contenu toxique [8] 
La liste d'exemptions a la legislation japonaise comporte certains points touchant 
directement les soudures en microelectronique, notamment les points #7, 12, 13, 15, 16, 
17, 18. Ces points sont tres similaires aux points decrits dans la legislation europeenne a 
quelques differences pres : les points (Japon) #7, 12, 15 et 16 sont les memes que les 
points (Europe) #7, 11, 14 et 15 du Tableau A-l, le point 17 (Japon) est le meme que le 
point 23 (Europe) excepte qu'on y tolere des pas d'un maximum de 1 mm. De plus, le 
point 18 (Japon), voir Tableau A-3, n'est pas inclus dans la legislation europeenne et le 
point 10 (Europe), concernant les serveurs et les systemes de stockage n'est pas exempte 
dans la loi japonaise. 
159 
Tableau A-3 : Point 18 de l'annexe B de la legislation japonaise [8] 
# Description 
18 Soudures incluant du plomb ou du cadmium utilisees pour les applications 
specifiques suivantes : 
• pour la connexion entre un substrat d'alumine et un drain de chaleur en 
cuivre pour des amplificateurs de puissance a haute frequence pour les 
systemes de radios commerciales; 
• pour les soudures a point de fusion bas utilisees pour les elements de 
coupures ou les elements thermiques des senseurs de temperature. 
Etats-Unis (Californie) 
Du cote de l'Amerique du Nord, l'etat de la Californie a fait bande a part et a 
propose en 2006 une legislation qui ne s'applique qu'aux produits electriques et 
electroniques comportant un ecran (cathodique, LCD, plasma ou autre) depassant en 
diagonale 4 pouces (10,16 cm) et qui ne font pas partie d'un systeme industriel, 
commercial, medical ou d'un vehicule automobile, ou encore un electromenager. En 
d'autres mots, cette legislation interdit la vente des televiseurs, ecrans d'ordinateurs et 
d'ordinateurs portatifs [34], ainsi que des lecteurs DVD portatifs [35] contenant certains 
elements toxiques. 
La legislation s'applique au Pb, au Cd, au Cr (VI) et au Hg dans les memes 
concentrations maximales que la legislation europeenne, mais pas au PBB ni au PBDE. 
De plus, les fabricants et importateurs sont obliges de fournir annuellement un rapport 
au comite de gestion integre des dechets de la Californie (CIWMB) sur la quantite de 
Pb, Cd, Cr (VI), Hg et PBB, qui a ete utilisee dans leur production vendue en Californie. 
Coree 
La legislation coreenne, entree en vigueur le ler Janvier 2008 [36], interdit 
1'utilisation de certaines substances toxiques au-dela d'une certaine limite (les memes 
substances et limites que dans la legislation europeenne) dans les materiaux entrant dans 
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la fabrication de tous les produits electriques, electroniques et automobiles fabriques ou 
importes en Coree. De plus la legislation coreenne met 1'accent sur le recyclage des 
produits electriques et electroniques et la legislation prevoit des cibles en termes de 
proportion des produits recycles qui augmentent d'une anne'e a 1'autre. 
A.2 - Les legislations a venir 
Australie 
Aucun texte de loi n'existe actuellement en Australie. Toutefois, des discussions 
preliminaries visant l'adoption d'une telle legislation ont eu lieu au Parlement en 2004 
entre les industries et le gouvernement. Le processus parlementaire tente actuellement de 
trouver une solution donnant aux petites et moyennes entreprises (PME) des moyens de 
faire face a ce changement technologique au meme niveau que les grosses entreprises. 
Canada 
Aucun texte de loi ou aucune proposition de projet de loi federal ou provincial 
n'a ete jusqu'ici propose au Parlement. 
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ANNEXE B - Demonstration du modele energetique de 
Tangle de soudure 
L'energie de surface s'ecrit comme la 
somme des tensions de surface ^multipliee par la 
dimension de ces surfaces S : 
Es = YSLSSL + Tsetse + YLGSLG (
B" l) 
Ou les indices SL, SG et LG font reference 
aux interfaces solide - liquide, solide - gaz et 
mm- ••»•':»•* - « » * * • * « » - mm 
Figure B- l : Schema des angles, liquide - gaz. 
Comme chaque unite de surface occupee surfaces et dimensions 




Es = 7SSSL + /LGSU} ,ohys= ySL - yt SG 
(B-2) 
(B-3) 
Pour une sphere coupee par un plan, on calcule la LG en 
integrant en coordonnees spheriques sur 0 a 6: 
irt e 
SLG = J JV




Schema pour TSL 
ou les variables d'integration sont designees avec un prime et oil 
& est compris entre 0 et K et 0' entre 0 et 27t. Pour calculer la surface SL, on trouve 
premierement le rayon du cercle qui forme l'interface SL : 
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rSL = r s in ( ; r -# ) = rsin0 
SSL = nrlh =7tr
2 sin2 6 
(B-5) 
(B-6) 
Pour calculer l'energie potentielle gravitationnelle, on ecrit ensuite le terme 
« mgh » pour une unite de masse infinitesimale et on calcule la hauteur de cette masse 
avec y : 
dm = pdV et du = pgydV 




U = J J jpg (r'cos 0'-rcos 6) r a sin 6' dd' d</> 'dr' 
0 0 0 
C r 0 
U = Ircpg JJ r ' 3 cos0 ' s in0Wdr ' - rcos0J" jV ' 2 s in0 'd0 'dr ' 
Vo o 0 0 
U = iKpg 
( r4 0. 
V 4 o 
Jcos0'sin0'd0'-—costfjsintf'dfl' 
U = 2npg 
{A 4 N 
Y Y 
—sin2 6 cos#(l-cos#) 
v 8 3 
u = 2npgr / 3 g i n 2 ^ _ 8 c o s ^ + 8 c o s 2 0 \ 
24 v ; 
U = - ^ — (3-3cos2 0-8cos#+8cos2 0) 
12 




Maintenant, comme le volume est constant lors de la fonte, il faut ecrire une 
expression pour r{6, V) pour trouver l'expression de la somme des energies lors de 
P experience : 
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V =— ;rr3( l -cos#) done r = 
( 3V 
2n{\- cos 6) 
% 
(B-10) 










20 + 2xLG(l-cos0)) (B-12) 
(B-13) E = ES+U 
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